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Découverts à la fin des années 30, redécouverts industriellement à la îïn des années 60, les 
Alliages a Mémoire de Forme (AMF) présentent des caractéristiques intéressantes reliées a 
une transformation de phase solide-solide. Les AMF sont appelés ainsi pour leur 
comportement pseudoplastique réversible selon certains parcours dans l'espace 
température-contrainte-déformation. Cette pseudoplasticité est un cas particulier du 
comportement thermomécanique fortement non-iinéaire incluant une hystéresis de ces 
alliages. A ce jour, les outils de conception permettant de dimensionner correctement des 
pièces en AMF pour leur inclusion dans un design sont très limités. Plusieurs tentatives ont 
été faites afin de modéliser le comportement des AMF, mais peu des celles-ci visent les cas 
de structures où les répartitions de contraintes sont habituellement non-homogènes. 
Encore moins nombreuses sont celies qui visent des sollicitations thermomécaniques 
quelconques. 
Dans ce travail, une revue de littérature sur la déformation des AMF et sur les effets de [a 
fatigue s u  leurs propriétés de mémoire de forme est présentée. Une approche globale de 
caractérisation, modélisation et c a l d  de structure est développée dans un cadre ouvert 
permettant ultérieurement l'inclusion de la fatigue et la résolution de cas généraux. La 
modélisation de la fatigue n'y est pas développée, mais des axes de recherches sur ce sujet 
sont proposés. Le modèle de comportement thermomécanique uniaxial non-linéaire 
KRIGAMF 1D utilisant l'interpolation par krigeage est introduit avec des 
recommandations pour sa conversion en un modèle multiaxid. Une version linéarisée de 
KRIGAMI;, d i i u a n t  le temp calcul, est également présentée. L'approche globale 
développée est appliquée au calcul de ressorts hélicoïdaux dans une formulation discrète 
incrémentale tenant compte de la non-homogénéité du matériau et permettant des cycles 
thermomécaniques quelconques. La caractérisation en cisaillement des as d'AMF est 
obtenue par calcul inverse de torsion superélastique. Les résultats de calculs de ressorts 
hélicoïdaux utilisant une version linéarisé du modèle WRIGAMF pour des cycles 
superélastiques et superthennoélastiques sont comparés avec des données expérimentales 
pour un cuivreux, un Ni-Ti martensitique et un Ni-Ti phase R Le modèle Linéarisé donne 
de bons résultats en superélasticité mais perd de son efficacité en superthennoélasticité. Le 
modèle non-linéaire adresse les carences observées du modèle linéarisé au détriment du 
temps calcul. Enfin, les effets des erreurs de caractérisation, de modélisation, de 
frottement et de butée dans les cycles thennomécaniques sont mis en relief par des 
simulations et démontrent la nécessité d'une caractérisation et d'une iden6cation des 
cycles thermomécaniques précises pour pouvoir interpréter correctement la réponse d'un 
AMF. 
Discovered in the late 3OYs, industrially rediscovered in the late 60, Shape Memory Moys 
(SMA) exhibit interesthg characteristics due to a solid-solid phase transition. SMA are 
called aRer their pseudo-plasticity behavior reversible upon sorne paths through the stress- 
strain-temperature space, This pseudo-plasticity is one of many particular cases of the 
higbiy nonlinear therrnornechanical behavior, featuring an hysteresis, of these alloys. 
Existing tools enabling the a m t e  dirnensioning of SMA wmponents for implementation 
in a design are very limited. Many attempts have been done at SMA behavior modeling, 
but few of thern address structural cases in which stress distribution is usually non- 
hornogeneous. Even fewer are those addressing generaiized thermornechanical loadings. 
In this work, a literature review covering SMA deformation and the effects of fatigue on 
the shape memory properties is presented. A global approach at characterization, 
rnodeling and structurai caiculation is developed in a open fiame permitting modular 
enhancement such as fatigue modeling and the resolution of general cases. Fatigue 
modeling is not developed here but axes of research on that subject are suggested. The 
non-linear uniaxial SMA model KRIGAMD ID based on kriging interpolation is 
introduced dong with recommendations for its conversion to a non-hear multiaxiai 
model. A linearized version of KRIGAMF, reducing computer power needs, is also 
introduced. The developed approach is then applied to helical spring computation in a 
discrete incrementai formulation addressing the non-homogeneous materiai response and 
permitting any thermornechanicai cycle. SMA wires are shear characterized by superelastic 
torsion reverse calculations. Results obtained with the linemhd version of W G A M F  for 
superelastic and superthermoelastic cycles are compared with experimental data of one 
copper based SMA, a martemitic Ni-Ti and an R phase Ni-Ti. The linearized material 
mode1 gives good results for superelastic cycles but looses its efnciency in 
superthemoelasticity. The non-hear mode1 addresses the deficiencies of the iïneacized 
version at the expense of computation the .  Finally the characterization and modehg 
errors, fiction and thrust stop effects on the calcuiated response of thermomechanical 
cycles are highlighted with simulations results which demonstrate the need of a precise 
characterization and thermomechanical cycle identification in order to comectly interpret 
the SMA response. 
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Introduction 
Découverts à la £in des années 1930, les premiers AUiages à Mémoire de Forme (m. 
des alliages à base d'or et de cadmium, sont longtemps restés des curiosités scientifiques. 
Les applications commerciales et militaires des AMF ont dû attendre la fin des années 
1960, lors de la découverte des AMF à base de Nickel et de Titane, pour voir le jour. Les 
p~c ipaux  fkeins au développement d'applications commerciales des AMF ont dors été 
leur coût élevé et une mauvaise compréhension de leur comportement complexe. La 
découverte d'AMF à base de cuivre et le développement de meilleurs procédés 
d'élaboration ont permis une baisse substantielle des coûts d'utilisation. Cependant, la 
prévision du comportement des AMF comme matériau a l'intérieur d'un design reste un 
défi de taille. 
Le comportement thermomécanique des AMF est très différent de celui rencontré dans les 
alliages classiques. L'origine de l'effet mémoire est un mode de déformation 
supplémentaire, rendu possible par une transformation martensitique thennoélastique de 
l'alliage. Les conditions dans lesquelles opère cette transformation de phase sont des 
fonctions non-linéaires de la contrainte, de la température et du type de phase cristalline en 
présence dans le matériau. De plus, cette transformation est du premier ordre et son mode 
de déformation associé présente une hystérésis. Les conditions thermomécaniques qui 
régissent la transformation martensitique dépendent de la composition de l'alliage ainsi 
que d'autres procédures d'élaboration et de traitements thermiques. Aussi, ces conditions 
de transformations, liées au matériau, évoluent de façon complexe lors de leur utilisation 
et les propriétés exceptionneIles des AMF se dégradent en fatigue. 
L'intérêt industriel pour ces matériaux est récent et il n'y a pas, dans le domaine public, de 
méthode généraie de caractérisation, ni de modèle générai de comportement quasi-statique 
ou en fatigue pour des géométries ou des chargements thermomécaniques complexes. Le 
design de pikes et dispositifi en AMF se fait généralement par des approximations 
grossières, a£Enées par la suite dans une procédure d'essais et erreurs. L'objectif de cette 
recherche était de fournir une démarche et des outils pour aider à la conception de pièces 
en AMF. 
La figure 0-1 schématise le processus de design d'un dispositif AMF selon la dharche 
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Figure û-1 Processus de design d'une upplication AMF à 1 'aide d'outils de calculs numériques. 
L-a fatigue est un aspect important dans la conception de dispositifs utilisant les AMF. 
Évidemment, la fatigue étant un effet apparaissant à la suite de soiücitations repétées, il est 
primordial de comprendre ces sollicitations avant d'entreprendre de comprendre ce qui se 
passe lorsqu'eiies sont répétées. Toute modélisation sérieuse de la fatigue des AMF doit 
donc également comprendre la modélisation thermomécanique et la caractérisation du 
matériau. Aussi comme la caractérisation et la modélisation thermomécanique des AMF 
pour fin de design sont très peu développées, et que les travaux a accomplir y sont 
considérables, le présent mémoire abordera la caractérisation et la modélisation 
thermomécanique des AMF en misant sur une démarche globale visant a permettre le 
calcul de structure et l'intégration ultérieure de la fatigue. La caractérisation et la 
modélisation proprement dite de la fatigue n'est pas inclue dans le présent travail. 
La revue de littérature est scindée en deux parties: le chapitre 1: 'Bescription de la 
déformation dans les alliages a mémoire de forme"; et le chapitre 2: "Fatigue des AMF 
dans la Littérature". Le premier examine la déformation dans les AMF des points de vue 
métaiiurgique et mécanique afin d'interpréter correctement les comportements 
macroscopiques observés expérimentalement lors de chargements thermomécaniques 
quasi-statiques ou en fatigue. Le second recense les différents comportements observés en 
fatigue sur les AMF a611 que la démarche globale de conception proposée ici puisse, plus 
tard, incorporer aussi les phénomènes de fatigue. 
Le chapitre 3 comprend des réflexions sur la fatigue de l'effet mémoire dans les AMF et sa 
modélisation. Des résultats de simulations préliminaires mettent en relief certaines avenues 
de recherche. 
Le chapitre 4 introduit le modèle de comportement non-linéaire uniaxial KRIGAMF 
utilisant le krigeage dual wmme interpolateur. Une brève bibliographie sur le krigeage est 
présentée en l'annexe A Le guide de caractérisation pour KRIGAMF est inclu en annexe 
B. La modélisation de matériaux AMF dans le cadre d'un design est décrite et une 
approche discrète de calcul de structure AMF est exposée. Les difîicdrés de passage d'un 
modèle de matériau uniaxial à un modèle triaxial pour les AMF sont abordées et une 
solution pour KRIGAMF est suggérée. 
Le chapitre 5 applique l'approche de design exposée au chapitre 4 au calcul de ressorts 
hélicoïdaux. Le modèle de matériau utilisé est une version linéarisée de KRIGAMF, 
rebaptisée LiNLAMF, qui a été développée pour une plus grande rapidité de calcul. 
LINLAMF y est brièvement présentée. Une méthode de calcul pour Ia torsion cylindrique 
d'AMF sous chargement thermomécanique généralisé est déveioppée et appliquée au 
calcul de ressorts hélicoïdaux. Une méthode de caractérisation de a s  AMF en cisaillement 
par calcul inverse de torsion, utilisant la même méthode, est aussi exposée. Des résultats 
expérimentaux et de calculs de structures y sont par la suite présentés afin de valider 
expérimentalement la méthode et de montrer l'influence des erreurs de caractérisation, de 
modélisation et de calcul. 
Enfin, la dernière section dresse des recommandations pour les travaux fùturs sur la 
validation et le développement d'outils de caractérisation, de modélisation et de calcul 
d ' M .  
1. Description de la déformation dans les aiiiages a m6moire de forme 
La (< pIasficité réversible M appelée « mémoire de forme » de certains métaux est due à une 
transfodon adifusionelle réversible [l, 2, 31. Cette transformation, de type 
mutensitique thermoélastique, est possible pour certains réseaux cubiques centrés (cc) ou 
cubiques-faces-centrés (di) qui deviennent alors hexagonal compact (hc) [l, 21 ou une 
phase intermédiaire rhombohedrique [4]. Les aiiiages à mémoire de forme (AMF) 
commerciaux actuels Cu-Zn-X, Cu-Al-& Ni-Ti-X, ont tous des propriétés reliées a une 
transformation de phase cc-hc, mais des AMF à base de fer, ayant une structure di, 
commmcat à faire leur apparition [l]. 
Plusieurs termes sont utilisés pour décrire les déformations non-linéaires rencontrees dans 
les AMF. Comme les mêmes effets prennent souvent plusieurs formes dans Ies AMF, et 
que toutes ces déformations réversibles ont la mëme origine de transformation de phases, 
tout retour vers la forme initiale, en excluant l'élasticité classique, sera appelé, dans ce 
document, « mémoire de fome ». Quand il sera question de réversibilité au chauffage de 
déformations pseudo-permanentes, cela sera appelé « effet mémoire de forme » ou « effet 
mémoire » que ce soit a simple ou double sens. 
Une description de Ia transformation martensitique thermoélastique (TMT) telle que 
rencontrée dans les AMF est d'abord présentée. Ces concepts sont ensuite utilisés pour 
décrire les modes de déformation dans les AMF. 
Des transformations martensitiques (TM) ont été observées dans la plupart des matériaux 
métalliques et même dans certaines céramiques [l] sans pour autant leur conférer des 
propriétés de mémoire de forme. Les caractéristiques pertinentes aux AMF d'une TM sont 
les suivantes: 
1- La phase martensitique est une solution solide de substitution ou intersticieiie. Eiie 
peut coexister et former des interfaces partagées avec sa phase mere [l, 51. Les phases 
peuvent être considérées continues au niveau des réseaux si on considère les 
adaptations. 
2. La transformation est adisiomelie [l, 3, SJ. Ceci est important dans le cas des 
AMF, puisque cela permet la correspondance nécessaire du réseau entier entre la 
phase mere et la phase martensitique [f, 31. Autrement, la diftùsion des éléments 
d'ailiages serait problématique, car Ies concentrations de ces éléments ont une 
influence importante sur les conditions de germination de la martensite [6]. 
3. La formation d'un volume de rnartensite est accompagnée d'un changement de forme 
précis dans laqueue existe une correspondance un pour un avec la position initiale de 
chaque atome dans la phase mere [I, 31. Pour une structure cc, cela correspond a un 
léger réarrangement des atomes d'un étage sur deux du réseau cristallin pour parvenir 
a la structure hc tel que montre le figure 1-1 [7]. On peut décrire le changement de 
forme résultant, à une échelle plus grande, en un cisaillement et une dilatation comme 
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l'illustre la figure 1-2 [5]. La particularité de la TMT est une valeur de très Fable, ce 
qui mène à un changement de volume également faible [l, 2, 51. Ceci a p o u  
conséquence de minimiser les déformations plastiques dans la phase-mère 
environnante [5J. Le peu de déformation plastique à la formation de l'interface, la 
f ~ b l e  énergie de celle-ci et ia contrainte élastique d'inclusion due à un changement de 
forme et (non de volume) rencontré sont considérées comme étant Ies causes du 
comportement thermo-élastique [l, 3, SI. 
4. Un sur-refioidissernent au-dessous de la température To(a) d'équilibre 
thermodynamique entre les phases en jeu est nécessaire pour le démarrage de la 
transformation [1, 5, 71. De plus, la transformation ne progresse que si un sur- 
refioidissernent supplémentaire est appliqué. Il y a aussi une équivalence entre le 
refioidissement et l'application d'une contrainte non-hydrostatique (figure 1-3) [l]. 
L'effet de la pression hydrostatique est négligeable dans le cas des AMF car le 
changement de volume durant la transformation est négligeable [8]. 
MARTENSITIC TRANSFORMATION 
1 bcc fcc bcc 
1 Cubic (2) Hexoqonal It x 1 Hexoqonal (VI 
Figure 1-1 Tramfortnation martemitique, passage d'une smtcture cubique centrée à une 
strucrure hexagonale compacte [7]. 
Figure 1-2 Plan invariant de déformation. a .  n et d sont des vecteurs unitaires décrivant lu 
direction du déplucement, la normale au plan invariant et la direction de la composante de 
cisuiliement. g, ce t  s donnent respectivement I 'amplitude du ddplacement total, ses composantes 
normales et de cisaillement. [5] 
Figure 1-3 Relation entre l'énergie libre, Ia force externe et la tempdrature lorsque les phases 
mdres et martemitiques sont en équilibre thermodynamique. Les sur-refLoidissements et sur- 
rechaufements respectivement nécessaires aux tramformutions martemitiques el inverses sont 
schématiquement indiqués par M, et A, [ I l  
Les expériences rapportées par Lindgard [7] indiquent que les défauts, peu importe leur 
nature, agissent dans le cristal comme de très bons sites nucléant pour la transformation. 
Cependant ils ne sont pas nécessaires; ce qui correspond à une gennination essentiellement 
hétérogène fonction du nombre de défauts [9]. Une germination cWicile peut avoir une 
influence sur le comportement thermomécanique lors d'une induction rnartensitique sous 
contrainte, comme le rapporte Christian [SI a la figure 1-4. Dans le cas de la figure 1 4 %  
où contrairement à la figure 1-4.b, le cisaillement nécessaire à la germination de la 
première plaquette de martensite est plus élevée que la contrainte nécessaire à sa 
croissance; on constate un affaissement de la rigidité après germination. La courbe est 
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évidemment a déformation contrôlée, à contrainte contrôlée ce détail n'apparaîtrait pas et 
la vitesse de déformation après germination serait élevée, ce qu'il faut considérer pour 
certaines apptications. 
nucl P-Y 
t eff J i f f  
Figure I-4 Rehtion entre les contraintes r, appliquées, r, effectives et r, chimiques. a) Grande 
contrainte de germination de marremite. 6) petite contrainte de germination. [5J 
Skrotzky [IO] rapporte que la plupart des AMF' ont une fonction donnant la fiaction de 
martensite Fm(T, 4) qui peut ê e  évaluée par F m  = 1 - 1 &:F 1 avec uo n uaimt 
entre 2 et 3. La courbe peut être obtenue par DSC (Differential Scanning 
Calorimeter) [11, 12, 131, par émission acoustique 1141 ou par lecture de résistivité [l, 
151. Dans le cas de la DSC, FM = ~ c l m m i u i a t i f  ou AH est l'enthalpie de transformation. 
m t o t d  
1 Pour les cas d'exception, une courbe krigée compressée prendrait sensiblement le même temps de calcul 
pour l'interpolation. 
1.1.1 Variantes de martensitea 
Dans le cas des alliages c o m m e r t i ~  cc en phase austénitique, ii y a 24 variantes de plans 
d'habitat pour la phase martensitique qui se divisent en six groupes contenant chacun 
quatre variantes disposées symétriquement autour des directions équivaientes du réseau 
cc initial. Otsuka et ai. (figure 1-5) El] présente en une projection stéréographique la 
localisation des plans d'habitat des variantes groupées autour des directions cl IO>. Les 
variantes n'ont pas nécessairement ies mêmes énergies d'activation et les variations ou 
répartitions d'énergies d'activation varient selon Ies alliages [ld, 17, 181. Ii est à prévoir 
que ce degré d'anisotropie a une innuence (sans être La seuie) sur la répartition de 
contraintes à l'écheiie du grain et la capacité de déformation réversible de ce grain. Une 
anisotropie d'activation impose égaiement des restrictions et des contraintes 
supplémentaires au niveau des joints de grains et affecte donc les performances en fatigue. 
IO0 
figure 1-5 Projection stdrdographique montrant les @les de p h  d'habit01 mIc1(ldspour un 
de 2 4 variantes de martemite. Quam wrimes de p h  d'habitat sont regroupées autour de chape 
p6[e {I I O  Cham des six groupes est désigné par un ch18e romain (T'CI). [ I l  
1.1.2 Autoaccommodation 
En ['absence de forces externes, la martemite se développe en des groupes de variantes en 
prenant la forme d'un diamant (figure 1-6 [q) ou d'autres formations géométriques selon 
les aIIiages (figure 1-7 [19]), ce qui minimise le champs de déformation interne et 
conséquemment l'énergie de déformation élastique [l, 3, q. En fait, la création d'une de 
ces variantes causera par sa déformation invariablement une contrainte I o d e  fkvorisant la 
création des autres [SI. La somme des déformations dues au cisaillement de la 
transformation de chacune des variantes de ce groupe de variante est pratiquement nulle et 
l'on appelle ces variantes K autoaccomodantes »[2, 111. Le phénomène est très local au 
niveau énergétique mais il peut aussi y avoir autoaccomodation a plus grande échelle du 
point de vue déformation macroscopique. Ce phénomène est fortement Iié, comme cela est 
décrit plus loin, à la mémoire de forme puisqu'il donne à la fome initiale le niveau 
d'énergie le plus bas pour le système. 
Aussi I'autoacwmmodation tend à réduire au minimum la déformation par mouvement de 
dislocations, ce qui implique la possibilité pour d'autres variantes, non reliées 
énergétiquement a ce groupe, de germer. Cela facilite aussi les mouvements d'interfaces, 
la croissance et la coalescence des variantes [SI. 
figare 1-6 Micrographie optique du mohy de fransfomtion d'un aZ1Ïage Cu-&-AI montrant 
1 'organisation des variantes en groupes autwccomdnts .  [SI 
Figure 1-7 Reprdsentation schématique de trois snvcnrres aitro-accomodrurtes classiques. (a) 
martemite &m un alZÏuge CuZnAl, (b) mrîensire dans un alliage NiTi, (c) phase R dans un 
alliage NiTi cl91 
1.1.3 Induction de variantes préférentielles sous contrainte 
Comme cela a été mentionné plus haut, l'énergie nécessaire a la TM peut être foumie 
mécaniquement et une contrainte déviatorique ad induira la formation préférentielle de Ia 
ou des variantes avantagée(s) par la duection de od [1,3, SI. La contrainte de cisaillement 
dans le plan de cisaillement martensitique d'une variante est donnée par: 
r = a,  cos^ cos h 
ou x est l'angle entre Ia direction principale de od et la nonnaie au plan d'habitat de la 
variante, et A, est l'angle entre la direction principale de crd et la direction de la déformation 
lors de la transformation de Ia variante. Le terme c o s ~ c o s  h est appelé hcteur de 
Schmid 15, 201 et a une valeur maximale de 0.5 car l'angle entre le plan d'habitat et sa 
direction de déformation est de 90". La variante, parmi les 24, à se transformer sera donc 
celle qui a le facteur de Schmid le plus élevé [5, 16,201. 
Comme il n'y a plus autoaccomodation des variantes, une déformation macroscopique 
apparaît et ii y a augmentation de l'énergie élastique à l'interface de la variante avec la 
phase-mère sans toutefois, dans le cas des AMF, dépasser le seuil de plasticité [5]. 
1.1.4 Transformation dans les AMF vs les aciers 
La diiérence essentielle entre la TM « classique » rencontrée dans les aciers et la 
transformation martensitique thennoélastique (TMT), qui vient de l'équilibre entre les 
effets thermique et élastique propres aux AMF est le mode de germination et de croissance 
de la martensite et de sa phase mere. Dans les deux cas les sites de germination de la 
martensite sont les défauts, peu importe le type, dans le réseau cristallin 11, 71. 
Dans les aciers, de petits cristaux de martensite croissent jusqu'à leurs dimensions finaies 
presque instantanément (1/3 de la vitesse du son) suite à leur germination, puis, 
successivement, à l'aide de refroidissements ou d'apports d'énergie mécanique, il y a 
germination et croissance l'hie dans la phase-mère restante. Il peut même y avoir des 
transformations brusques dans lesquelles jusqu'a 70% de martensite est formé en mGme 
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temps; ce qui est accompagné par un dégagement de chaleur qui ralentit la suite de la 
transformation Cl]. 
Dans les AMF, la germination est semblable, mais la croissance s ' e f f i e  à une vitesse 
proportiunneiie au taux de refroidissement ou de contrainte appliquée. La transformation 
inverse opère par le même mécanisme. Un réchauffement causera une décroissance de la 
marcensite (figure 2-8) et non une nouveiie germination d'austénite dans la martensite 
comme c'est le cas pour les aciers (figure 1-9). La décroissance de la martensite nécessite 
un sur-réchauffement au-dessus de To(ad) (figure 1-3). Le premier cristal de martensite à 
s'être fonné à T=M.(D*) sera le dernier à se retransformer à T=Af (od) et de la même hçon 
le demier cristal à s'être formé à T=Mdad) sera le premier à se retransformer à T=A.(ad). 
II y a donc correspondance des distributions de conditions de transformation rnartensitique 
et inverse. L'hystérésis en température doit être considérée comme étant: 
Mais etant donné la therrno-élasticité de la transformation, une variation de contrainte est 
équivalente à une variation de température et l'hystérésis n'est pas unidimensionneIs. 
Cettte hystérésis de transformation est, en général, plus faible dans les AMF que dans les 
aciers (figure 1 - 1 0). 
L'évolution de l'hystérésis avec la fiaction de phase martensitique Fm dépend de la 
croissance, du nombre de cristaux de martensite ainsi que du nombre de variantes activées 
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qui formeront des interfaces [l]. Cela a une influence par exempte sur le temps de réponse 
du matériau. 
! .  S .  .' c; . . ;t: . . 
1 . . . b ., - -  
Figure 1 8  Micrographie optique de la croissance et de la décroissance de cristaux de martemite 
rhermoélastique du' au refroidissement et au chaufage d'un CuAüVi. [IJ 
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Figure 1-9 Deux modes de reforrnation b'austénite: 1) interfaces mténite/martensite mobiles et 
décroissance réversibilitd et mémoire de firme; 2) nouvelle germination de cristaux 
d 'austénite irréversibiliré. [7] 
Figure 1-10 Comparaison des hysrdrésis en température entre les marleltstltSttes therrnoélastique 
(AuCd) et non-thermoélastique (FeNi. [ I l  
Les figures 1- 1 1 et 1- 12 [21] montrent pour un Cu-Al-Ni l'hfiuence de la taille des grains 
et du nombre d'interfaces inter-variantes. Les températures M, et & ne sont pas affectées 
par le nombre d'interfaces inter-variantes car il n'y a pas d'interaction a faible fraction de 
rnartensite. Par contre, les températures Mf et A, sont afFectées par les accommodations 
élastiques que doivent entreprendre les variantes interfacées pour poursuivre leurs 
croissances. En diminuant la taille des grains, le volume affecte par les contraintes 
élastiques d'accommodation inter-grains augmente, ce qui donne un effet semblable au cas 
des interfaces inter-variantes car l'effet apparaît sedement lorsque Fm augmente. 
Figure 1-11 Courbes d'hystérésis de transformation pour des Cu-1 4Al-2.5M polycristallim aux 
tailles de grain diflerentes. a) 0.5 mm. b) 1.5 mm et c) 4 mm. La ligne pointillée représente la 
température d'équilibre entre les phases Tda) (211 
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Figure 1-12 Courbes d'hystdrdsis de trans.ormation pour des Cu-14AI-2.5Ni monocristalIins 
aux transfomatiom: a) mono-intejace b) mulîi-internoces. La ligne pointillde représente la 
température d'équilibre entre les phases Tda) [21j 
On remarque que, avec ces effets, toutes les températures de transitions pour un AMF 
polycristallin peuvent être au-dessous de Ta(od) (figures 1-1 1 et 1-12 [211). Sidairement, 
des effets influenceront la stabilité des températures de transition en fatigue. En effet, le 
phénomène d'éducation, discuté plus loin, diminue le nombre de variantes activées et donc 
d'interfaces, ce qui augmente Mf et &. Cet effet entre en concurrence avec l'effet des 
champs de contraintes (causés par des microdéformations plastiques survenues en fatigue 
notamment aux joints de grains) qui aide la germination d'autres variantes. 
La stabilisation mécanique, par déformation plastique, ou thermodynamique d'une fiaction 
de la martensite, peut aussi changer &, Af, M., Mf et conséquemment Fm(T, ad). Un 
vieillissement par diffirsion ou agglomération des éléments d'alliages est aussi à prévoir, ce 
qui mènerait à une diminution de l'homogénéité des concentrations. Or, dans les alliages 
cuivreux, le Cu-Zn-Al par exemple, une variation de 0.1% d'aluminium par rappore au 
zinc entraîne une vzuiation de 12S°C des températures de transitions [q. La stabilité de 
ces températures de transitions dépend des alliages. L'évolution des températures de 
transitions lors de cycles thermiques pour un Cu-Zn41 est montrée à la figure 1 - 13 [l3]. 
Figure 1-13 Relation entre le cychge thermique et les tempéraiures de transformution d'un 
alliage CuZnAZ. [13] 
1.1.5 Autres aspects de la germination et de la croissance 
Comme, d'un cycle i l'autre, il n'y a pratiquement pas de nouvelles dkfhmtions 
plastiques, qui induiraient systématiquement des comaintes internes et des sites de 
germination (puisque la contrainte auginente les températures des transformations et que 
les défoxmations plastiques augmentent le nombre de dislocations), ni de diflLsion et que 
Ia phase austénitique, après avoir suivi un cycle de transformation rnartensitique et de 
transformation inverse, est pratiquement identique à I'austénite initiale, les variantes ont 
tendance à germer exactement au même site, et ce, cycle après cycle [l, 2,3, 133. 
ii faut également mentionner que la croissance des cristaux ou d'une variante de 
martemite est Limitée aux dimensions du grain où ils ont germé. La création d'une 
plaquette de martensite inter-grains est rare puisque cela demande un alignement de deux 
grains voisins et une très bonne intehce [l]. Ces limites duencent le comportement des 
polycristaux. 
Finalement il faut mentionner que les TM, au refroidissement, sont exothermiques et que 
leurs transformations inverses, au réchauffement, sont endothermiques [f,  2, 131; ce qui, 
pour un flux de chaleur (positif ou négatif) constant, tend à ralentir l'évolution des 
transformations. 
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1.1.6 Phénomènes reliés a la fatigue 
Certains déments, s'iis ne valent pas Ia peine d'être intégrés au départ dans un modèle de 
comportement, méritent quand même d'être considérés fi d'adopter si possible une 
formulation qui ne les exclut pas intrinséquernent. Voici quelques uns de ces d M s  qui 
impliquent souvent une source ou un effet de miçrodéfonnations plastiques. 
La thermoélasticité de la transformation n'est peut être pas parfaite ou homogène dans 
le matériau. Des petites irregularités dans Ie mécanisme de transformation participent 
peut-ètre aux déformations résiduelles observées en fatigue. Par exemple, des aistaux 
d'austénite sont peut-ètre capables de germer, dans la martensitq dans certaines 
conditions, 
Les déformations résiduelles ne sont pas nécessaires à l'éducation, mais eiies sont 
souvent observées [22]. 
Planes et al [23] négligent la relaxation et la traitent plutôt comme un phénomène de 
vieillissement et de fatigue. Us n'ont pas observé de fluage mensitique quand la 
transformation est en équilibre. Seul un changement de température ou de contrainte 
ont été rapportés avoir une iduence sur la transformation. Isalgué et al. ont constaté 
du fluage sur des monocristaux cuivreux aprés 35 heures a 100°C[24]. Des cas de 
stabilisation de la martensite nécessitant une plus grande force ou un plus grand 
changement de température pour continuer la transformation ont aussi été observés. Ii 
y a de la relaxation pseudoplastique dans le comportement caoutchoutique [5], mais 
ces déformations disparaissent au chauffage tors de la transformation inverse. 
1.2 Déformations dans les AMF 
On peut diviser la déformation totale ~t en composantes élastique, martensitique, plastique 
et thermique. Ce qui donne E, = E, + E, + E, + a. Ces composantes ne sont pas 
nécessairement activées successivement et peuvent être observées en superposition. 
Note: Des courbes a+ sans déformations plastiques, pour des AMF li dinérentes tempQatures par rapport 
aux températures de uansitions sont monnées aux figures 1-15, 1-16 et 1-17. Ces courbes sont décrites 
plus loin 
1.2.1 Déformations élastique et thermique 
ii s'agit des déformations au même sens que pour les alliages classiques. 
1.2.2 Déformation plastique 
L'étude de la relation température-contrainte-déformation (T-G-E) dans les AMF est 
relativement jeune et les efforts ont été concentrés sur les déformations réversibles et non 
su le comportement global. Les déformations piastiques, qui introduisent des dislocations 
en glissement dans la phase martensitique, empêchent le retour complet vers la forme 
initiale. La figure 1-14 montre schématiquement le comportement élasto-rnartensito- 
plastique (a et b caoutchoutique, c et d superelastique). Ces courbes sont suggérées en 
considérant des phénomènes observés localement et devraient être vérifiées 
expérimentalement; peu d'exempIes de ces cas sont publiés car l'intérêt est porté sur les 
déformations réversibles et ces résultats seraient considérés indésirables. Aucune 
application ne justiiïe, pour l'instant, l'étude du domaine complet. Les opérations de mise 
en forme, par exemple, 
cas des phases-mères 
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sont f~tes, soit a chaud, soit avant le traitement thennique (dans le 
métastables) rendant possible la transformation martemitique, 
toujours dans une phase sans mémoire de forme. 
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L'étude de la plasticité est seulement intéressante du point de vue de la fatigue. 
Effectivement, le cyclage de la déformation martensitique produit une accumulation de 
microdéformations plastiques provocant une perte de l'effet mémoire. En général, plus la 
déformation martensitique est grande, plus il y a de déformations plastiques. Cependant, 
quelques cycles à grande déformation martensitique diminueront, par le phénomène 
d'éducation, les déformations plastiques totales accumulées de cycles à plus faibles 
amplitudes. ii est donc important de maintenir la déformation plastique dans une 
formulation pratique, mais son support initial peut être limité à de faibles déformations. 
1.2.3 Déformation martensitique 
XI y aurait deux principales sources de déformation martensitique [l, 2, 3, 51: 
par induction sous cisaillement de variantes martensitiques privilégiées par la direction du 
cisaillement. 
par réorientation de variantes, en privilégiant la croissance d'une variante aux dépends des 
autres présentes par l'application d'un cisaillement. 
Avec les restrictions suivantes: 
Au-dessus de la température Afseule la première source peut exister. 
Au-dessous de la température Mf seule la deuxiême source peut exister. 
Ce qui laisse un mode mixte pour @ P M f .  Les deux sources de déformation 
martensitique présentent chacune une mémoire de forme partageant une origine commune. 
Le mécanisme est semblable peu importe I'AMF et ses phases en jeu. 
1.3 Mémuire & forme 
La particularité de la déformation rnartensitique est sa réversibilité (sa « mémoire de 
forme ») qui peut être activée thennomécaniquement. Les mécanismes exacts de cette 
réversibilité ne semblent pas encore complètement cernés, mais les conditions dans 
lesqueiles iIs opèrent sont identiiïées. La réversibilité, caractéristique de la TMT, est une 
conséquence [1,3,51 de la nature hautement ordonnée du déplacement des atomes durant 
cette transformation, de l'ordonnancement géométrique élastique de la déformation entre 
les phases et du fait que la forme initiale représente le plus bas niveau d'énergie élastique 
dans le matériau. Le tout est réaüsé par des structures complexes de dislocations qui 
s'implantent à I'aiier et s'annulent au retour des atomes déplacés. En tous temps est 
conservée Ia correspondance cristallographique spécifique entre le réseau du cristal de 
martensite et celui de sa phase mère. 
Généralement [l, 3, 51, la structure du cristal de martensite est moins symétrique que ceiie 
de la phase-mère, ce qui imposerait des restrictions quant au nombre de chemins possibles 
pour ia transformation inverse. Shimizu et al. laissent sous-entendre qu'un seul chemin de 
retour est en fait possible car tout autre chemin augmenterait l'énergie libre. Le contraire a 
pourtant été observé [SI sur des transformations mono-interface, ce qui pourrait favoriser 
des déformations résiduelies, mais il est également rapporté que cela est très rare et plus 
que négligeable dans les multi-interfaces ou polycristaux car les champs de contraintes 
élastiques présents y posent des restrictions supplémentaires. 
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La plupart des AMF ont une structure ordonnée [l, 31. L'ordre dans la structure favorise 
la thennoélasticité en réduisant la probabilité que les contraintes d'accommodation causent 
de la déformation plastique. Libemmn [3] fàit aussi remarquer que l'ordre peut jouer un 
rôle dans la mémoire de forme puisqu'un atome d'un élément d'alliage doit se retrouver 
sur un site approprié du réseau de part et d'autre de la transformation. Shimizu et ai. [l] 
poussent plus loin l'argument en démontrant que les changements dans la structure 
cristalline que provoquerait le déplacement d'un atome vers un site inapproprié 
augmenterait l'énergie libre du système et rendrait Ia transformation inverse par ce 
parcours impossible. Mais i'ordre n'est pas une condition nécessaire. En effet, la TMT est 
observée dans des alliages ayant une structure désordonnée, par exemple le In-Tl (fig. 1- 
15 [25]) et qui présentent des propriétés de mémoire de forme. Ces structures 
désordonnées ont généralement des réseaux cubiques faces centrées contrairement aux 
alliages ordonnés. La déformation de transformation de ces réseaux (cfc) est très petite et 
la croissance des variantes de la phase mère lors de la transformation inverse est 
déterminée de façon unique. 
in-24.0at.XTI 
strain rate 
Figure I-15 Hysrérésis en superdlusn'ciré, psdo-plasticité et firroélusticité sur des cowbes 
contrainte-déformation d'un monocristal d 'In-24.0ar%Tl resté à difirentes temp(mn<res. 1251 
Figttre 1-16 Courbes contrainte-deform4tion en fonction de la température représentant 
transformations successives induites sous contrainte dans un alliage Cu-; 4Al-4.2Ni. (25' 
les 
s m l  0 
Figure 1-17Courbes conirainteddformation d'un alliage Ti-49.8atNi en fonction de la 
température. [25] 
Temperature -> . 
Figure 1-13 Diagramme de phase schématique d'un Cu-Al-Ni dans le plan contrainte- 
température. [25J 
1.3.1 Défornation par induction (superélasticité) 
Prenons le cas de superélasticité pure, soit à T>&. Comme il a déjà été discuté, une 
contrainte déviatorique peut induire la germination et la croissance préférentielle de la 
variante martensitique dont le cisaillement efficace dans son plan d'habitat est le plus élevé 
(facteur de Schmid maximal). Le résuitat de cette croissance préférentielle est une 
déformation macroscopique fonction de la fiaction de volume martensitique, de la rigidité 
de la phase mère, de la dimensions des grains et de la déformation unitaire du cisaillement 
(fig. 1-2) de la transformation en jeu. 
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Christian [SI supporte que la défomation macroscopique d'un spécimen dans lequel des 
intedices sont déplacées par glissement dépend essentiellement du niveau de contrainte 
causé par la matrice environnante. Un cas extrême est celui du monocristal dans Iequel 
l'interface traverse compléternent le spécimen. Le déplacement de l'interf'ace ne génére 
alors aucun champ de contraintes et sa mobilité est limitée seulement par la fiction. On 
pourrait dors mesurer le drag stress N directement sur le graphique r-y d'un monocristal 
et il serait égal à la demie de l'hystérésis en cisaillement (figure 1-4b). 
Comme la déformation due a la première fiaction de rnartensite est restreinte 
élastiquement par Ia matrice qui l'entoure, la déformation macroscopique sera une 
fonction non-linéaire de Fm qui pourrait dans une première approximation être simplifiée 
linéairement par E, = Fm - s dans les coordonnées locales de la déformation. 
Évidemment la même variante peut germer à plusieurs endroits dans un grain et a mesure 
que les cristaux respectifs croissent et se rencontrent, il y a coalesmce et ils forment 
ultimement un seul cristal [1, 2, 3, 51. il a été observé, sur des monocristaux, que la 
décroissance par une diminution de ad ne fait pas nécessairement réapparaître les multiples 
interfaces mais phtôt décroit en un seul cristal de martensite [l]. Il n'y a donc ni 
homogénéité locale de la déformation, ni correspondance exacte d'une position locale a 
l'aller et au retour même si la déformation macroscopique est la même. La déformation 
macroscopique est donc pius homogène dans les polycristaux, étant donné que les 
dimensions des intefices sont limitées aux dimensions des grains. 
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Ce type de déformation n'est pas directement sensible2 à la vitesse de deformation comme 
le montre les figures 1-19 et 1-20 [2q. La diffërence de comportement est due à 
l'échauffement interne et non a la vitesse de déformation. En effet, les propriétés 
mécaniques des AMF dépendent fortement de Ia température comme il sera expliqué a la 
section 1.3.4 
Elonqation (%) 
Figure 1-1 9 Ddpendance de la vitesse de déformarion sur l 'hystérésis dans la transformation Pl- 
yl ' d'un monocristal Cu-Al-Ni. [26] 
' il des vitesses de dt%ormations raisonnables 
Elonga t ion ( X I  
Figure 1-20 DdpeIiliance de la vitesse de ddfoormation sur l'hysrérésis dans la a m f o m t i o n  PI- 
pl ' d'un monotxhtal Cu-AI-Ni [26] 
ii est aussi a noter que différentes transformations de phases sont possibles pour un même 
matériau (figure 1-18) et que la déformation associée ii chacune ne sera pas 
nécessairement la même. 
1.3.2 D4formation par réorientation (aussi appelée caoutchoutique ou 
fernélastique) 
A T<Mr, les variantes autoaccomodantes d'origine thermique ont la même 
correspondance, décrite plus haut, avec la phase-mère que les variantes induites sous 
contrainte. Comme il a été vu précédemment, l'autoaccomodation est rWsée avec peu de 
déformation par dislocation, ce qui ne fke pas solidement les frontières des variantes [SI. 
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La déformation par réorientation se produit par la croissance de certaines variantes aux 
dépens des autres, dans la direction privilégiée par une contrainte déviatorique 04 11'2, 3, 
51, ce qui défait graduetlement I'autoaccomodation. Des contraintes élastiques locales se 
développent pour accommoder les contraintes inter-variantes Cl, 51. Ces contraintes 
locales sont intégrées à la variante privilégiée à mesure qu'elle croît et qu'eue absorbe 
toutes les autres jusqu'à l'obtention de la déformation rnartensitique m a x i d e  en un sed 
cristal d'une seule variante. La conversion d'une variante en une deuxième s'effectue en 
un ou plusieurs petits cisaillements, en passant parfois par d'autres variantes d'orientations 
médianes, ce qui ressemble au mécanisme de déformation par transformation induite et a 
sa croissance aux dépens de la phase-mère. 
D'après Liberman [33, si l'on retire graduellement O,,, le retour vers la forme initiale 
(mémoire) s'effectue par une réaccommodation de variantes initiée par un processus de 
minimisation de l'énergie fibre. Comme la forme qui minimise l'énergie libre est la forme 
initiale, il y a mémoire de forme. Christian [SI rapporte que contrairement au cas de 
l'induction sous contrainte, la déformation inverse s'effectue par les mêmes structures de 
variantes même si les intefices de celles-ci ont disparu lors de la réorientation. 
La réorientation inverse est fonction du temps. Si la contrainte appliquée est maintenue 
pour un certain temps, un phénomène de stabilisation se produit. La déformation 
rnartensitique stabilisée est réversible au chauffage, même s'il a été observé que dans 
certains cas on doit augmenter Ia température au-dessus de &. Christian [5] associe ce 
comportement a un phénomène de relaxation activé thermiquement. Pour certains aüiages, 
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ce taux de relaxation est si rapide qu'il a lieu simultanément avec la déformation. L'effet 
devrait moins affecter la martensite autoaccommodante à sa formation puisqu'il y a moins 
de contraintes à relaxer. 
1.3.3 Réorientation vs induction 
Les deux types de déformations sont souvent regroupés sous le terme c pseudoélastique » 
qui correspond à une déformation martensitique d'origine mécanique. Dans les deux cas, 
le retour est causé par la minimisation d'énergie libre. L'un Ie fait par réaccommodation de 
variantes, l'autre par la transfomation martensitique inverse. Du point de vue 
déformation, il y a équivalence entre la martensite orientée Iors de I'induction et celle 
réorientée [5]. Pour un cristal compléternent orienté, la déformation est la même peu 
importe le mécanisme [1, 3, 51. ii y a donc possibilité d'utiIiser une formulation de 
déformation commune pour tout le domaine de température. 
1.3.4 Courbes expérimentales issues de la littérature 
Les courbes de tractions des figures 1- 15, 1-16 et 1-1 7 [25] montrent le caractère 
complexe et la forte dépendance thermique du comportement de déformation réversible 
mécaniquement ou thermiquement. Dans les trois cas, aucune déformation piastique n'est 
représentée; les déformations au déchargement présentes dans ces cas sont toutes 
réversibles au chauffage. On remarque une déformation de près de 20% dans le cas du Cu- 
Al-Ni qui présente plusieurs transformations martensitiques thermoélastiques successives 
dont le diagramme d'équilibre est reporté a la figure 1-18. On remarque que les phases en 
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jeu ne sont pas nécessairement les mêmes selon la température et que cela inûuence le 
comportement. Le cas multi-transformations de ce Cu-Al-Ni n'est pas coutant même s'il a 
été observé égaiement pour certains Cu-Zn, Cu-Zn-Al, Au-Ag-Cd et TLM. En effet 
certains Ti-Ni, selon le traitement thennique subi, peuvent présenter une transformation 
rombohèdrique thennoélastique (souvent appeilée phase R) en plus d'une transformation 
martensitique. Les cas courants ont des diagrammes d'équilibre plus simples qui donnent 
un comportement relativement plus simple comme ceux du in-Ti et la plupart des Ti-Ni. 
Aucun cas de cycle de transformation partielle présentant un passage à l'intérieur de la 
boucle d'hystérésis n'est ici présenté; ces cas seront discutés ultérieurement. 
Si on compare les courbes de ces trois AMF pour une température T>&, les 
comportements du Ni-Ti, (T>365"K) avec ceux du In-Ti entre 7 et -1°C et du Cu-Ai-Ni 
(T>354"K) en transformation P-P' (figure 1-16 f , g' et h') sont probablement les plus 
représentatifs des AMF en général. Le in-TI semble affecté par une transformation de 
phase diErente au-dessus de 7°C' ce qu'il faudrait vérifier dans son diagramme 
d'équilibre. ii y a invariablement une température T=h/Id>Af au-dessus de laquelle il n'est 
plus possible d'induire de martensite sous contrainte, mais à en juger par le niveau de 
déformation réversible, ce n'est pas le cas. Dans le Cu-Ai-Ni, l'hystérésis plus grande de la 
deuxième transformation ( P ' i r ' )  affecte celie de la transformation (P-P'). En dehors de ces 
cas spéciaux, on remarque, sur le Ni-Ti par exemple, que les contraintes critiques 
d'induction de transformations oa(T), aMt(T), ah(T), et oAT) sont des fonctions 
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linéaires et que la forme des courbes O-E durant la transformation est la m h e ,  ce qui 
pourrait faciliter la modélisation dans ce domaine de température. 
Pour M.-<&, comme on s'y attend, le comportement en déchargement change puisque 
la transformation inverse n'est plus complète pour &(Tc& et n'est plus possibie pour 
TC&. La déformation présente aprés le déchargement est graduellement réver~~ile si l'on 
augmente la température au-dessus de A,. Ii y a correspondance exacte entre la martemite 
réorientée et celle orientée par l'induction sous contrainte; une inversion de contrainte 
permettra aussi un retour à la forme initiale comme cela est observé à T=Mc(fig.l-2lb). 
Le déchargement non-linéaire à T< A, serait dû 1 une réaccommodation de variantes. 
Figure 1-21 Cycle tension-compression pour un monocristal de Cu-AI-Ni lors d'essais à 
rempérature a) au dessus de Afb) au dessous de MF [25] 
Figure I-22 Cycle en temion vs compression pour la transfon>rcrtion iduf te  sous contrainte d'un 
monocristal Cu-I 4. Ul-UNi (??A masse). [25] 
Figure 1-23 Cycle tenrion-compression pour un monocristal AuCd prhsenrant une seule inrerfclce 
murtemite-murtemite a) après 25 cycles b) après 100 000 cycles. [33] 
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On remarque un comportement différent a une température T<Mf- Le &ag stress inter- 
variantes pour la réorientation semble décroître avec la température si 1'01-1 en juge par la 
diminution de I'hystérésis dans le cas du In-TI pour T 5 -45OC. La vitesse de relaxation 
semble aussi très lente au point que la réorientation inverse menant à l'auto-acwmodation 
sembie complète. Dans le cas du NI-Ti, l'effet semble moins prononcé. il faudrait 
investiguer i des températures plus basses pour voir si éventuellement il y a retour 
complet. Pour ce Cu-Al-Ni, il y a un mode mixte de déformation par réorientation et 
induction de phases diBrentes sous contrainte; la déformation en réorientation de 
variantes ne semble revenir qu'au chauffage. Le cas du In-Tl s'explique par une évolution 
du taux de relaxafion avec la température. Le retour complet de la déformation par 
réorientation de variantes T r -45OC est rendu possible par un faible taux de relaxation. A 
température plus élevée, le taux de relaxation de la réorientation est graduellement plus 
élevé et des déformations pseudoplastiques apparaissent au déchargement. Ces 
déformations disparaissent, par effet mémoire, au chauffage. Le même phénomène se 
produit dans le Ti-Ni et le Cu-Al-Ni, mais ceux-ci ont des taux de relaxation quasi- 
instantanés; ce qui n'empêche pas le Cu-Al-Ni d'avoir ses transformations subséquentes. 
Peu de données sont disponibles en compression (fig. 1-2 1 et 1-22) et les données sont 
souvent reportées, dans des cycles ayant commencé en traction ce qui ne permet pas de 
comparer avec le chargement en traction, puisque les cycles thermomécaniques sont 
différents ( figure 1-23). ii y a moins de problèmes lorsque la déformation au 
déchargement est nulie, mais comme il y a une moacation de la microstructure au sens 
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de la germination de martensite orientée, il serait préférable d'utiliser des éprouvettes 
vierges pour effectuer les tests séparément ailn de comparer à la fois les cycies d'induction 
de martensite en compression et en traction hi que les réorientations à partir de chaque 
état si le retour pseudoélastique n'est pas complet. 
Les comportements en traction et en compression semblent différer pour certains 
matériaux (fig. 1-21, 1-22), tandis que pour d'autres leur allure est très sembiable. 
Encore moins de données sont disponibles pour des conditions multi-axides. El Amrani et 
al. El71 ainsi que Sun [27] font référence a des résultats bi-axiaux dans le cadre de la 
détermination de l'enveloppe de début et de fin de la TM. Les résultats de simulation 
microstnicturales montrent que les enveloppes varient selon la variante activée et que pour 
certaines variantes, le comportement est semblable en traction et en compression, tandis 
que pour d'autres il est différent (fig. 1-24, 1-25 et 1-26). Ce détaiI peut peut-être 
expliquer la différence entre les courbes de la figure 1-21. Les poIycristaux qui ont des 
orientations équiprobables donnent probablement des résultats plus homogènes. 
* Compression - 
2 z 
Traction et Compcession pour des variantes de type 2-1 1-12 r 
Figure 1-24 Défimation en traction et en compression pour des variantes de type 2-11-12 
modifiées p u r  simuler une transformation isovolumique [I 71 
Figure 1-25 Rkponse identique à la traction et à la compression pour des variantes de gpe 0-1- 
1. [I7] 
40 0 I 1 
- . 
300 Compression - . 
Figure 1-26 DiBrence de comportement obtenu entre Za traction et la compression pour des 
variantes de type 2-1 1-1 2. Simulation rPcalist!e pour l O0 grains. [Z 71 
13.5 Hystérésis et sous-cycles 
Les auteurs qui abordent la question de I'hystérésis sont nombreux, mais ceux qui 
abordent les sous-cycles çe font rares. Pourtant ces deux sujets sont fortement Liés. Les 
sous-cycles sont issus de l'inversion du cours d'une déformation martensitique don que 
celle-ci n'a pas atteint sa valeur maximale à l'der et minimale au retour (figures 1-27 [28] 
et 1-28 [29]). On se doit d'être prudent dans l'interprétation de la figure 1-27 car elle 
provient d'un sollicitation axiale d'un ressort hélicoïdal dont la sollicitation n'est pas 
homogène (figure 1-29) Cette formulation est valide à la fois pour I'hystérésis observée en 
superélasticité lors de l'induction de martemite sous contrainte et pour I'hystérésis 
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caoutchoutique. Les mécanismes de déformations martensitiques dans les deux cas ne sont 
pas les mêmes. Dans le cas de la superélasticité, il n'y a pas de relaxation, contrairement 
au comportement caoutchoutique. 
Les caractéristiques des sous-cycles sont les suivantes: 
1. Tous les parcours observés sont restreints à l'enveloppe formée par le parcours qui 
mène a une déformation martensitique m a x i d e  puis à son retour à contrainte nulle (en 
excIuant les phénomènes de relaxation). 
2. Le point de départ d'un sous-cycle est le point dans l'espace T, a, E pour lequel il 
y a changement de signe de d(&) alors que O < E, < E, - . 
3. Les sous-cycles tendent à d e r  rejoindre l'enveloppe de I'hystéresis. La forme de la 
courbe T, a, tz et son lieu de rencontre avec l'enveloppe dépendent des caractéristiques de 
1 'alliage. 
4. Une fois qu'un parcours a rejoint l'enveloppe, les propriétés peuvent être 
considérées indépendantes de l'histoire du sous-cycle interne a cette enveloppe. 
Helix Pitch (rnm/turn) 
Figure 1-27Memres expérimentales montrant l'hysréresis isotherme selon les parcours 
thermo&mmiques empruntés pour un ressort hélicoti.iai de 2.8 mm fait de fil de Nitinol, EiMET 
heut 4609, de 0.61 mm. Ces parcours ont été déterminés comme independanrs de la vitesse de 
déformation sur une large plage de vitesse de déformotion et stables sur une période de mesure 
étalde sur plusieurs années. (281 
TEMPERATURE (K) 
Figure 1-28 Fraction de phase martemitique en fonction de la température selon une variation 




Figure 1-29 Distribution de contrainte de cisaillement sur le rayon d'une section de fil sollicité 
en torsion. [30] 
1.3.6 Éducation 
L'éducation est la mémorisation graduelie d'une deuxième forme à I'état martemitique. 
Une fois éduqué, le matériau se transformant à contrainte nuiie ne se transformera plus en 
variantes autoaccomodantes, mais plutôt selon les variantes orientées qui correspondent à 
la deuxième forme mémorisée. Cependant, il ne peut fournir d'efforts mécaniques lors de 
cette déformation. Ce phénomène est appele effet mémoire double sens et il est différent 
de 1% effet mémoire double sens assisté>> qui lui est en fait un cycle thermique à contrainte 
dWiatorique externe non-nuile. L'éducation est un effet secondaire de la fatigue pour les 
premiers cycles répétés dont il a été tiré profit pour plusieurs applications. La « fatigue D 
de cet effet de la fatigue est d'ailleurs étudiée. 
L'origine de I'éducation reste un sujet de controverses. Stahans et ai. [22] parlent de 
stmctures asymétriques induites lors des premiers cycles de déformation qui assistent, par 
la suite, la formation préférentielle des variantes formées lors des déformations 
précédentes. Perkins & Sponholz [31] évoquent la possibilité que des restes de 
martensites, orientées dans la direction de déformations antérieures, stables même a Tr& 
soient responsable de la germination et de la croissance de variantes orientées sans 
contrainte externe. Les microdéformations plastiques accentuent le phénomène, mais ne 
sont pas nécessaires à son apparition. Une baisse de la qualité de la mémoire de forme vers 
la phase-mère est en outre observée. 
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ï i  est bien connu que quelques cycles, dans la défonnation désirée, stabilisent les effets 
mémoire. Cependant, les caractéristiques telles que les températures de transitions sont 
modifiées (et conséquemment la fome de l'hystérésis), et des déformations résiduelles 
peuvent apparaître. L'ampleur de ces dépformations dépend de i'alliage. L'exemple d'un 
Cu-Zn41 (pas très performant en fatigue) est donné à la figure 1-30 [32]. 
1 TWMS 
number of  training cycles 
Figure 1-30 L'effet mémoire double sem (TWA@) est lo diBrence entre la déformation 
martemitique double sens (THGUS" et la dé@mtion résiduelle de la forme austénitique. 
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L'éducation introduit une anisotropie complexe dans te matériau et c o r n p l d e  
énormément la modélisation. La sensibilité des Mérents matériaux a l'éducation est 
variable et n'a pas encore été, au meilleur des connaissances, ni quantifiée, ni modélisée. 
En modélisant les microdéformations plastiques et les structures internes par des champs 
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élastiques internes, il est peut-être possible de modéliser les effets de l'éducation. Mais les 
lois de comportements de ces champs restent a être développées. 
Pour l'instant, comme les AMF sont utilisés pour leur propriété de grandes déformations 
réversibles, la modélisation n'est pas appliquée pour une mise en forme haie, mais plutôt 
pour prévoir le comportement thermomécanique de I'AMF au travail, en déformation 
martemitique. L'éducation est un problème de fatigue à court terme. Si l'on doit 
modéliser un matériau uniaxial, on peut toujours le pré-cycler avant la caractérisation afin 
d'avoir des propriétés un peu plus stables. Les propriétés tendront à être anisotropes, mais 
n'affecteront pas les résultats dans l'axe unique de la modélisation. 
La modélisation de l'éducation reste donc un objectif à long terme, et l'intégration de 
champs de contraintes internes de façon modulaire reste entièrement possible dans les 
modèles développés qui seront détaillés dans les chapitres suivants. 
2. Fatigue dans la Littérature 
Pomey dans Leboiteux [33] entend par fatigue (ou "endommagement par fàtijpen) "la 
modification des propriétés des matériaux consécutive à l'application de cycles d'efforts, 
cycles dont la répétition peut conduire à la rupture des pièces constituées avec ces 
Si la fatigue est assez bien connue dans les matériaux ciassiques, elle n'en reste pas moins 
un phénomène statistique dépendant de nombreuses variables structurales au niveau du 
matériau. Parmi les alliages classiques, même si le phénomène reste semblable, il existe des 
différences notables dans les mécanismes d'endommagement et dans les modes de rupture. 
Les alliages à mémoire de forme sont également sensibles à la fatigue. Ils s o a e n t  des 
mkmes mécanismes d'endommagement rencontrés dans les alliages classiques, auxquels se 
superposent d'autres mécanismes reliés aux déformations d'origine martemitique. De plus, 
contrairement aux alliages classiques, les AMF peuvent être influencés grandement par des 
cycles thenniques de basse amplitude (quelques O C ) .  Ces cycles thermiques dans certaines 
plages de température causent des effets mécaniques sur les alliages à mémoire de forme. 
Les propriétés spécifiques aux AMF sont liées à une transformation de phase du matériau. 
La définition de la fatigue doit donc être élargie afin d'en tenir compte. Deux approches 
sont utilisées pour classer les phénomènes de fatigue dans les AMF selon le type de 
sollicitation imposée ou bien par les effets observés. Van Humbeeck [34] considère trois 
différents types de fatigue : 
1. Ru~ture causée oar une sollicitation cv . .  . &-ue à déformation ou à CO- 
çontrôlée et à température constante Dans un tel cas, il considère trois situations 
possibles: 
Le matériau reste en phase martemitique pendant la sollicitation. 
Le matériau reste en phase mère (P) pendant la sollicitation. 
La rnartensite est induite sous contrainte pendant la sollicitation A une 
température T > &. 
liées aux cycles t h e r m i e  2. Évo~ution des ~ro~riétes ~hysiques et mécaniques 
pansfo-n, telles les températures de transformation, l'hystérésis, i'effet mémoire 
double sens non-assisté. 
3.  Démadation de l'effet mémoire Dar sollicitation C'ycliqUe thedque ou mécanique à 
l'intérieur ou a travers le domaine de transformation 
mgré son aspect général, cette classifkation ne tient pas compte des points suivants : 
1. Dans le premier cas: 
de cycles à contrainte (ou déformation) constante et a température variable; 
de cycles effectués dans le domaine de transformation; 
2. Dans le deuxième cas: 
de i'évolution des propriétés fonctionnelles physiques et mécaniques liées à des 
cycles quelconques incluant des cycles mécaniques purs. 
Dans le troisième cas, on peut considérer que le terme "effet mémoiren comprend 
implicitement les phénomènes d'effet mémoire simple sens, d'effet mémoire double sens 
non-assisté et de déformation superélastique (iacluant l'effet mémoire double sens assisté). 
Les alliages à mémoire de forme sont presque exclusivement utilisés pour leur effet 
mémoire; on peut ainsi parler, dans leurs applications, de cycles d'&et mémoire. Ces 
cycles d'effet mémoire peuvent être provoqués par des cycles mécaniques, thenniques ou 
mixtes. La plupart des auteurs se limitent au trois cas de base suivants : fatigue mécanique 
(effet pseudo-élastique), fatigue thermique avec un terme mécanique constant (effet 
mémoire double sens assisté), fatigue thenno-mécanique en alternance (effet mémoire 
simple sens). Le type de soüicitation peut varier, c'est à dire traction, compression, 
flexion, torsion ou occasionneliement un état mixte. 
2.1 Sollicitations cycliques 
2.1.1 Définitions 
La complexité des cycles dans le contexte thermomécanique avec transformation de phase 
est plus grande que dans le cas de la fàtigue classique. On peut observer dans un cycle soit 
une transformation de phase partielle ou complète, soit une sollicitation cydique sans 
transformation de phase, ce qui dans ta phase martensitique devient un cycle de 
réorientation de variantes. La complexité des phénomènes susceptibles de se produire 
simultanément explique qu'aucune théorie d'endommagement ou de combinaison de cycles 
différents n'ait encore été dégagée. Les travaux expérimentaux rapportent pour la plupart 
des cycles simples ou associés à une application spédque. 
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ïi n'y a pas d'unanimité sur I'appeiiation des familles de cycles possibles. Dans ce rapport, 






Les cycles de transformation induits thenniquement sans 
contrainte ne présentent comme déformation macroscopique 
qu'une dilatation volumique (thermique et de transformation). 
La température varie de part et d'autre des tmpératures de 
transformation, la convainte externe est nuiie et le matériau 
n'effectue pas de travail externe. 
Effets causés par des cycles thermiques. Ces cycles modifient le 
comportement de la transformation et influencent les 
comportements thermomécaniques subséquents. 
Cycle de transformation martensitiques et inverses induites sous 
contrainte à température constante T > &, Cycles de 
réorientation des variantes de martensite à température 
constante T < Mr; Cycles mixtes d'induction de martensite et de 
réorientation de variantes à température constante Mf <T <&- 
La température ne varie pas, seule [a contrainte change. 
Effets causés par les cycles mkaniques. 
Tous cycles ou toutes Ies conditions suivantes sont observées : 
la température varie, la contrainte effective (interne ou externe) 
est non-nde, constante ou variable. Les états thermo- 
mécaniques imposés durant le cycle induisent la transformation 
martensitique &ou inverse, ou bien causent la réorientation 
cyclique des variantes de martensite. 
F-e thermo- Effets causés par des cycles thermomécaniques. 
me'canique: 
VieiIZissement sous Accélération du vieillissement par des variations de température 
contrainte: etlou de contrainte qui n'induisent pas de transfomiation ou de 
réorientation de miutensite. 
2.1.2 Cycles mécaniques 
En fàtigue classique, la vie d'une pièce est caractérisée par une période d'amorce de 
fissure, une période de propagation stable et finalement une propagation instable suivie de 
la rupture. Il en est de même pour les AMF, même si les effets de la transformation 
martensitique influencent la durée de ces étapes. Dans cene section, peu d'attention est 
donnée aux performances en mémoire de forme de l'alliage ou aux déformations finaies. 
Seule l'intégrité physique et quelquefois la fonctionnalité du matériau sont mises en cause 
lors des sollicitations. Il y a eu plusieurs tentatives d'appliquer des méthodes dassiques de 
caractérisation de la fàtigue aux AMF. Toutefois, lors d'analyse des données, une attention 
particulière doit être portée sur les phases en jeu pour les domaines de température et de 
contrainte que balaie le cycle. En effet, les modes de déformation et les facteurs infiuants 
sur l'initiation et la propagation de fissures ne sont pas les mêmes pour les différentes 
phases, sans compter les effets de transition. 
Par exemple, Miyazaki & Ohtsuka [35] présentent à la figure 2-1 des courbes de longévité 
en fatigue a-N pour trois polycristaux de Cu-Al-Ni ayant -rentes compositions, 
différentes températures de transitions (et peut-être differents types de martemites). Le 
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spécimen A reste complètement en phase mère tout au long du cycle. Le spécimen B est 
initialement en phase-mère, mais se transfome durant le cycle (jusqu'A quel point, ce n'est 
pas détaillé, la transformation inverse a-t-elle Lieu?). Le spécimen C, est complètement 
martensitique. 
A AILiy A 
O Alloy B 
A A  v Allov C 
01 1 1 1 1 m 1 
10' 10' los 10' io5 ioC 10' 
Figure 2-I Durde de vie enjitigue mdcanique de polycristaux de Cu-Zn-Al [35]. 
Ce sont trois Cu-Al-Ni, mais on pourrait diEcilement les comparer si l'on regardait Ieurs 
courbes contrainte-déformation pour des cycles identiques (celles-ci ne sont pas fournies 
par les auteurs), parce que les courbes caractéristiques et les modes de déformation dans 
chaque cas sont fondamentalement difFi5rents. Cependant cette figure a l'utilité de faire 
ressortir les facteurs qui influencent l'initiation et la propagation de fissures. 
Les spécimens A, qui ofient les meilleures performances, sont sollicités dans le 
domaine élastique linéaire de la phase-mère et peuvent être considérés comme des cas de 
fatigue classique. 
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Les spécimens B, qui présentent les moins bonnes perfunnances, effectuent des 
cycles dans le domaine superélastique, donc avec hystérésis. Ils sont les seds spécimens A 
subir des transformations de phases austénite-martemite cycliques. Les fiactiom de phases 
étant reliées aux contraintes appliquées, les spécimens B cyclés aux plus granda 
contraintes (qui procurent une durée de vie trés limitée) subissent plus de transformation 
de phases que les spécimens B cyclés à des niveaux de contraintes plus fibIes. Aussi, le 
module de rigidité lors de la transformation étant faible, un petite augmentation de 
contrainte implique une grande augmentation de déformation de transformation. Ces 
résultats sont donc, dans une courbe 0-4 difticilement comparables même pour les 
spécimens B entre eux (et ce, même dans les meilleures conditions: sans variabilité de la 
contrainte d'induction de transformation aw(T) parmi les échantillons B; et aucune 
variation de température pendant les essais). 
Enfin, dans les spécimens C, le mode de déformation résulte d'un mouvement 
d'interfaces martensite-martensite dont l'amplitude dépend de la température, de la 
contrainte et de l'histoire thermomécanique du matériau. De plus, comme il y a un 
processus de relaxation menant à des déformations pseudo-plastiques, le premier cycle 
différera d'autant plus du cycle N que la contrainte sera grande. 
Les modules de rigidités des trois modes de déformations sont trés difIërents. Donc pour 
la même contrainte, on obtient des déformations diffërentes. Ainsi, un graphique de 
déformation en fonction du nombre de cycles rendrait plus évidentes les propriétés de ces 
alliages. Aussi, les droites des moindres carrés ne rendent pas justice aux spécimens C 
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puisque seuls les résuitats à forte contrainte et faible nombre de cycles pour les spécimens 
A remontent la droite et que pour les spécimens C, aucun résultat n'est inch résultant en 
un faible nombre de cycles. Enfin, tous ces échantillons ont subi des ruptures 
intergranulaires et ou observe une variabilité au niveau des résultats. 
D'autres courbes de durée de vie en fatigue mécanique a-Nf sont montrées aux figures 2-2 
et 2-3 [a], mais Ieurs grandes dispersions en font des outils qualitatifs. Dans les courbes à 
une température supérieure à &, des figures 2-4, 2-5 et 2-6 1361, le genou correspond à la 
contrainte d'induction de martensite. On peut constater à la figure 2-4 [36] que la position 
du genou augmente en contrainte avec la température pour un même alliage. Cette 
augmentation devrait normalement être une fonction héaire de la température, mais une 
contrainte maximale d'induction de la martensite est observée et une Iimite d'écoulement 
survient à haut niveau de contrainte. 
Figure 2-2 Durde de vie en fifigue mdcanique contr6lde par la conrrainte et par la déformation 
pour un Ti-50.7aWdi[34]- 
I l  
1 P IO* 1Y Io' 
Humkr of Cyda kfore Fracture 
Figure 2-3 h r é e  de vie en fatigue mécanique de Cu-Zn-Al po&cristullins pour diferentes tailles 
de grains [34]. 
Figure 2-4 Eflet de la température sur la vie en fatigue d'un Ti-S0.8Ni recuit d 400°C penrlimt 
1 heure et refroidi graduellement au four [36]. 
Figure 2-5 Eflet du traitement thermique sur la Me en fatigue d'un Ti -50-8% Ni testé à 
température constante [36]. 
-a -TI-SOJ~XNI ) Elrctron bram msltinq 
Figure 2-6 Efet du mode de fabrication et des inclusions TiC sur la vie en fatigue f36J 
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Concernant les vitesses de fissuration, les AMF répondraient de façon assez classique (fig. 
2-7 [37] et 6g. 2-8 [ad]) et présentent un régime de Paris (da/NI)= C(AK") où a est la 
longueur de Ia fissure, et AK = J(n axa, - a, ) . 
Figure 2-7 Croissance des fissures de fatigue pour plusieurs Cu-Zn-AI. Lu croissance est plus 
rapide pour un alliage &ns sa phase f l  stable que pour le marne alliage dkformé h chaud puis 
mis en solution ou pour un alliage semblable en phase murtensitique [37J 
O Stable Miriemite 
Stabk Aiiirttnite 
a Imefsible Stress-Indiiced Msrteasite O 
Figure 2 8  Variation des taux de croissance des fissures en fonction du facteur d'intensité de 
contrainte cf tempéruiure ambiante pour des Ti-Ni quasikquiatomiques aymt des 
tramformtions de p h e  à des températures diBrentes [34J 
Pour les alliages cuivreux surtout, une grande différence existe entre les monocnstaw et 
les polycristaux. Dans les monocristaux la rupture se produit, évidemment, a l'intérieur du 
grain : la densité de dislocations augmente avec le nombre de cycles, la martemite 
résiduelle ne se retransforme plus en phase-mère et des microfissures se développent aux 
cisaillements de l'interface phase-rnère/martensite [38]. Van Humbeeck [34] en tire Ies 
conc~usions uivantes : 
I Pour les monocristaux, la durée de vie en fatigue (jusqu'à rupture) est 
pratiquement indépendante de la déformation, de l'orientation cristaliine et même de la 
contrainte appiiquée. 
Dans des monmistaux de Cu-Al-Ni il a été observé que les fissures peuvent 
apparaitre d'abord paraiièlement aux plaquettes de marcensite induites sous contrainte, aux 
interfkces phase-mère4 martensite ou aux interfices entre les variantes de martensite. 
Des expériences sur les Cu-Zn41 [34,38] montrent que les stnictures de 
dislocations fonnées graduellement à i'intérieur du cristal agissent comme des obstacles 
locaux à la transformation. Ce qui, à cause du c idement  martemitique, crée à la sucface 
des échantillons des extrusions ou des trous qui avec un nombre croissant de cycles se 
rejoignent pour former des fissures continues. 
Dans les polycristaux, les joints de grains dans les AMF ordonnés à grande échelle 
comprennent des sites de forte incompatibilité due à la grande anisotropie élastique des 
grains. Ces alliages sont habituellement très fiabtes, comme par exemple le composé 
intermétallique P CuZn. La fatigue des AMF polycristallins se traduit de façon 
prédominante par des ruptures aux joints de grains [34, 35, , 381. Dvorak et al. [39] ont 
obtenus quelques résultats de fatigue sur des Cu-Zn-Sn ayant différentes tailles de grains. 
Les déformations résiduelles sont minimaies pour les grains de tailie maximaie, c'est à dire 
qui tendent vers le monocristal. 
La préparation et le fini de la sufice des échantiuons jouent un rôle décisif sur le nombre 
de cycles a ia rupture [a, JO]. Tautzenberger et ai. 1411 montrent à la figure 2-9 l'influence 
sur la durée de vie en fatigue de fils de Ni-Ti-1O%Cu en cyclage thermomécanique. 
Hornbogen [37] rapporte qu'un pré-cyclage thermique peut augmenter la vie en fatigue 
superélastique (fig. 2-10). Il est cependant possible que Ia différence soit, en partie, due à 
la diffërence de températures de transformation entre les deux spécimens (précyclés ou 
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non) par rapport a la température de i'expérience. D'ailleurs, les deux courbes montrent 
des genoux a des contraintes dBérmtes. Ii serait intéressant d'avoir des résultats pour des 
contraintes d'induction de martensite identique, quitte à effectuer les essais à des 
températures légèrement différentes. 




Figure 2-1 O Efets d 'un précyclage thermique sur la vie en fatigue à 20 C11: pour un Cu-Zn-Al. 
L 'alliage à subi 30 cycles thermhpes de transformation [37J 
2.1.3 Cycles thermiques 
Van Humbeeck [MI expose les résultats d'une revue de littérature sur l'effet du cyc1age 
thermique de plusieurs AMF (cuivreux pour la plupart). Selon lui, certains auteurs 
rapportent une augmentation de Ns avec le nombre de cycles, alors que d'autres 
rapportent i'inverse pour le même type d'alliage. Des contradictions similaires existeraient 
pour les autres températures de transformation et i'hystérésis. il en conclut qu'en acceptant 
comme corrects tous ces résultats, il s'ensuit que plusieurs mécanismes sont actifS durant 
le cyclage thermique avec des effets opposés. D'un côté, l'introduction de défiuts a 
tendance à stabiliser Ia phase dans laquelle ces défauts ont été créés [13, 34, 42, 431. D'un 
autre coté, ces mêmes défauts peuvent servir de sites de germination pour la 
transformation et augmenter à la fois la fiiction interne et fâire ralentir I'évolution de la 
transformation de phase et de sa transformation ïnverse[l3, 34, 36, 42, 431. La densité et la 
configuration de ces défàuts peuvent aussi être influencées par la taille des grains puisqu'l 
y a concentration de contraintes d'accommodation aux joints de grains. Les défauts 
peuvent aussi changer l'ordre local des phases, augmentant localement Les températures de 
transformations [M, 361, ce qui a pour effet d'accroître aussi l'étaiement de la 
transformation. 
Plusieurs auteurs utilisent la DSC pour mesurer les échanges thermiques, déterminer les 
températures critiques et suivre l'évolution de la transformation martemitique durant un 
balayage de température. Perkins & Muesing [13] rapportent des résultats obtenus avec un 
Cu-Zn-Ai pour 20 cycles (fig. 2-1 1, 2-12 et 2-13). Les courbes de DSC ne sont pas 
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publiées, mais le premier auteur montre dans un autre article (Adachi et Perkins[42]) des 
résultats de 30 cycies pour deux échantillons de Cu-Zn-Ai dont un a été vieilli à 
température ambiante T > Af pendant six mois. Adachi et Perkins [42j laissent entendre 
que la transformation marremitique ne serait pas partàitement thermoéIastique dwant les 
tous premiers cycIes et qu'elle présenterait certains " sauts * limités visibles sur les courbes 
de DSC (figure 2-14). Ces sauts sont présents même sur i'échanbuon vieilli, mais 
disparaissent dans les deux cas dès les premiers cycles. Une stabilisation locale d'une 
fiaction de la martensite est observée dans les premiers cycles [i3, 42,441. 




Figure 2-11 Profil schématique d'un essai de DSC pour les tramformations P M  et M-P, 
défiissanr les paramètres cindiipes, incluant les rempéraîures de transformations MD M,, Mfi 
P, P- Pfainsi que les valeurs cdres et la largeur d mi-crt?re [W. 
O fi". 
'1 
Figure 2-12 V i o n  des temp&atures de fransfonnuiion pour &s cycles entre 240°K et 
3JiPK : (a) M., et P, en fonction rhr nombre de cycles de nansftonnattatton cornplde : 
(3) M, et Pr et (c) Mf et P, f13j. 
Figure 2-1 3 Variation des facteurs de fonne de Iu DSC et de Z hysrffésis &te au cycIage 
entre 240°K et 340°K; (a) valeur crête en fonction ah nombre ak cycles, fi) iargeur ci mi- 
OIS 
Figure 2-14 Profils de DSC obtenus B un taux de 2.5 deg/min pour un tkhantillon aprB trempe 
et revenu (026) et pour un &hantillon vieilli a rempkature ambiante pendant plus de six mois 
(DW r w .  
Fisher et ai. [a] examinent 1'eEet du vieillissement sur la fatigue thermique dans un Cu-AI- 
Ni. Des pics ont été observés lors des premières transformations martemitiques et 
inverses, bien que plus arrondis. Une stabilisation prononcée de la martemite est 
également observée. La mémoire microstructurale des sites de germination n'est pas 
observée, donc la martensite résiduelle ne joue pas de rôle pour la germination de 
variantes sembiables. Les températures de transformations en fonction du nombre de 
cycles sont présentées à La figure 2- 15. 
Airoldi et al. [rs] présentent aussi des résultats de DSC de sept all.iages de Ni-Ti et 
incluent égaiement les chaleurs spécifiques de transformation. Le tableau 2-1[45] résume 
leurs expériences. Selon eux, les chaleurs spécifiques de transformation sont liées à la 
stabilisation dans les premiers cycles et au traitement thermique que i'alliage a reçu. Ils 
avancent également l'hypothèse que la chaleur spécifique de Ia transformation 
martemitique est une fonction linéaire des températures de transformations. La vérification 
de leur hypothèse a l'aide de données expérimentales est montrée à la figure 2-16 [43] . 
Des calculs approximatifs à I'aide des données de Perkins [LS] portent à croire que cette 
hypothèse n'est pas valide pour les cuivreux. 
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Figure 2-16 AH P-M et AH M-P en fonction & (To=(A,+MJ/Z) [43J 
D'autres auteurs utdisent des mesures de résistivité pour déterminer les températures 
critiques de transformation. Tadaki & al. [a] comparent les effets de 10 000 cycles 
thermiques de transformation pour deux échantillons Cu-Zn-Ai ayant des microstructures 
diffërentes, le premier ayant une phase mère de type DO3 et le deuxième de type B2. Les 
courbes de résistivité en fonction de la température sont montrées à la figure 2-17 pour le 
premier et le dernier cycle des deux écfiantiilons. La figure 2-18 montre l'évolution de la 
température M, selon le type de microstructure de la phase-mère. Les tendances des autres 
températures caractéristiques de transformation ne sont pas rapportées. 
Temperature /K 
Figure 2-1 7 Rastivité en fonction du balayage de temp&ature; (a) et (c) pour k premier 
cyde thermique des alliages A et B respectivement, fi) et (4 pour le dEr millième cycle 
thennique des alliages A et B respectivement [46]. 
I 1 1 t 1 f 1 
1 IO 10' 10' 104 
Number of thermal cycle 
figure 2-18 Vanation de la temp&ature Ms &s alliages A et B en funciion chc nombre rte 
@es thermiques [46]. 
Miyazaki [36] compare l'évolution de quelques alliages de Ni-Ti et donne une méthode 
pour diminuer les effets du cyclage thennique sur les Ni-Ti. La microscopie électronique 
révèle l'apparition de dislocations durant les premiers cycles thermiques. La densité et les 
angles associés augmentent avec le nombre de cycles [i3, 36, 371 et le cyclage thennique 
tend à désordonner l'alliage 1461. Les dislocations se retrouvent sous forme d'arrangements 
particuliers : bandes, peignes et enchevêtrement des disiocations [a]. Les champs de 
contraintes générés par ces disiocations ont pour effet de gêner la transformation 
martemitique et de diminuer M, et Mf [is, 36, 471. L'augmentation de la plage de 
températures A&-& peut aussi être expliquée par L'aspect Iocai de I'effet de ces champs 
de contraintes. Aussi les effets prémartemitiques observés par résistivité ne sont pas 
affectés par ces champs de contraintes [36,47]. 
Les types de microstmctures martensitiques qui varient avec le nombre de cycles 
thermiques ont aussi &é observées au microscope électronique [45, 461. De pius, Ia taille 
moyenne des plaquettes de martensite diminue avec le nombre de cycIes à cause de 
i'augmentatioa des dislocations, ce qui tend à augmenter I'énergie d'interface et donc a 
hausser légèrement M, et Ar, à baisser Mf et A,, et ainsi a déplacer en moyenne I'hystérésis 
vers une température plus basse [dg]. 
Comme c'est l'introduction de dislocations qui produit ce type d'effet Iors du cyclage 
thermique, il est possibte selon Miyazaki [XI de supprimer ces effets en introduisant une 
fine microstructure interne, ce qui augmente la contrainte minimale de glissement pour la 
création de nouvelles dislocations. Pour les Nï-Ti avec plus de 50.5%Ni, il est possible 
par traitement thermique d'obtenir de fins précipités de Ti3N4 qui sont efficaces pour 
contrer les effets du cyclage thermique. Un recuit, effectué à une température pIus faible 
que la température de recristallisation, réarrange les dislocations introduites par la mise en 
forme. Les dislocations réarrangées thermiquement peuvent être eflicaces pour augmenter 
la contrainte minimale de glissement et pour stabiliser l'alliage Iors du cyclage thermique. 
Les effets d'un précyclage mécanique sont semblables, mais ils nécessitent de grandes 
déformations, ce qui nuit par la suite à la mémoire de forme. Les courbes de résistivité en 
fonction de la température de quelques alliages mentionnés sont montrées aux figures 2- 
19, 2-20 et résumées au tableau 2-2 [36] . 
Figure 2-19 Eflets des cycles thermiques sur les courbes de resistivité en fonction de la 
t empe ime  pour un Ti-Sl.6YaNi qui a subi un vieillissement contrdé à 400°C pemht 
une heure, puis mis en solution à I0OO"C. [36] 
Figure 2-20 EHet &s cycles thermiques sur les courbes de reSistiMte en fonction de la 
tempé-ature pour un alliage Ti-49.8%Ni recuit a 1000dC p e h t  une heure sans mise en 
solution pr&lable après mise en forme à fioid [.6J 
Tableau 2-2 Eflet des cycles thermiques sur &s alliages Ni-Ti selon da microstnrcture 
1361. 
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Pons et Cesari ont effectué des cycles de transformation sur des échantillons de trois Cu- 
Zn-Al P contenant différentes grosseurs de grains et distributions de précipités y (Io 15 
nm denses, 2" 30nm moins denses, 3" 500nm éparses). Les températures de 
transformation à différents cycles sont données au tableau 2-3[@]. Les points suivants ont 
été observés : 
Une distribution dense de fins précipités contribue à diminuer l'évolution des 
températures de transformation durant le cyclage. 
L'absence de précipités a été observée a proximité des dislocations qui apparaissent 
lors du cyclage thennique. 
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Les plaquettes de martensite formées en groupes auto-accommodants étaient plus 
courtes et plus minces dans le Cu-Zn41 avec précipités que dans le Cu-Zn-Al sans 
précipités. 
Les petits précipités rencontrés sont complètement absorbés par les plaquettes de 
martensite lors de Ieur croissance. 
Les gros précipites ne peuvent être absorbés compIèternent et des arrangements de 
minuscules plaquettes de martensite se forment entre ceux-ci. Les interactions entre 
ces arrangements de martensite sont différentes de celIes rencontrées entre les 
plaquettes auto-accommodantes normales et tendent à former un pius grand nombre 
de dislocations. 
Tableau 2-3 Temp&atures de Iransformation obtenues z i  dff&entes m e s  & cychge 
thennique [49J 
Cyck M. (KI &(KI A m  &[KI 
SunpIe 1 
1 280 255 164 284 
10 279 262 2M 
264 
283 
H) 279 253 285 
100 280 256 266 284 
200 281 256 263 283 
300 279 257 265 283 
Sarnplc 2 
1 237 202 213 262 
1 O 256 201 215 263 
H )  255 20 5 21 5 262 
100 256 206 214 2b4 
200 257 206 214 264 
Sunple 3 , 
1 261 24 1 252 275 
1 O 26 5 239 252 277 
SO 267 242 253 278 
100 269 244 252 278 
200 269 244 253 277 
Les cycles thermiques diminuent sensiblement la capacité d'éducation du matériau pour 
i'obtention de i'effet mémoire double sens [34, 321. On traitera du phénomène d'éducation 
plus en détail à la section 2.4.3. 
2.2.1 Cycles thermomécaniques de stnictures 
Une caractéristique courante des stnictwes sollicitées cycliquement est que les cycles 
subis par les différentes parties de la structure sont différents. Ii y a interaction entre 
certaines parties qui ont atteint mérents niveaux de fatigue. Les régions les moins 
affectées demeurent évidemment les parties centraies des éprouvettes de traction ou de 
compression pure ou encore, pour les chargement non-homogènes, les zones subissant les 
contraintes les plus faibles. 
2.2.1. l Compression 
Trivero [SOI aborde la tenue en service d'un pion fait de Cu-ALNi en compression 
uniaxiale dans des cycles thermomécaniques d'effet mémoire double sens assisté. L'alliage 
conserve de bonnes caractéristiques de mémoire de forme en fatigue, mais il y a fluage 
progressif de la pièce. Une butée peut être utilisée pour limiter la déformation en phase 
martensitique. Les déformations austénitiques, suites à ces cycles, sont reportées à la 
figure 2-21. L'auteur rapporte que la durée de vie en compression des alliages CU-AI-Ni 
est plus élevée par un facteur 10 par rapport à une sollicitation en traction. En 
compression, la rupture adviendrait par germination de plusieurs fissures aux joints de 




Figure 2-21 Dtftonnutiom atisiézitiques d bn pion Cu-AI-Ni en compression sous 75 W a  
avec ou suris but & [Su. 
2.2.1.2 Fiexion 
Rodriguez [48] a réalisé des cycles d'éducation (en effet mémoire double sens assisté) en 
flexion trois points, puis des cycles en mémoire de forme double sens non assistée. Les 
amplitudes de déformation martensitique sont rapportées à Ia section 2.4.4. Des essais de 
cycles mémoire de forme double sens assisté en flexion double (fig. 2-22) ont été effectués 
par Trivero [sol. Selon la longueur entre les appuis des cales (fig. 2-23), le montage est en 
déflexion libre ou imposée. Les effets observés recoupent les résultats rapportés 
précédemment par le même auteur en compression. 
Figure 2-22 S c h k  de principe d'un essai & w o n  trois points [JO]. 
cales 
Figure 2-23 @rouvette &flexion double [48]. 
Les ressorts héiicoidaux sollicités axialement sont généralement considérés, en négligeant 
une Iégere flexion, comme étant sollicités en torsion pure au niveau des spires. La 
distribution du cisaillement sur le rayon du fil en torsion est complexe, surtout pour un 
chargement thermomécanique. Patoor [f] présente un cas de soiiicitation mécanique pour 
un ressort dans le domaine superélastique, mais n'aborde pas le cas thermomécanique. Une 
approche semblable est utilisée par Tanaka et al. (fig. 2-24 [SI]). 
( a )  
Figure 2-24 Distribution du cisarsarIlement sur le rayon dicn fil en torsion i D A f :  (a), @) 
chargement; (c), (id) et (e) deilhargement [SI]. 
Tamura et al- [523 exposent des résultats obtenus sur deux types de ressorts de Ni-Ti pour 
des cycles thermomécaniques dans une application d'actuateur. Le premier ressort subit 
uniquement la transformation phase R-ensite (R+M), tandis que le deuxième subit 
les transformations successives phase B2-R et R+M. La force générée par l'alliage est 
plus stable en fatigue lorsque seule Ia transformation R+M a lieu (95% de l'effort original 
au cycle lo4 par rapport à 65% pour la transformation échelonnée B2+R + R+M). Les 
températures de &ormation sont également plus stables. 
Tobushi et al. 153, sj] étudient la fatigue thermomécanique de ressorts hélicoïdaux Ti- 
56%Ni sollicités quasi-axialement dans des moteurs à chaleur avec vilebrequin excentrique 
(fig. 2-25 [SI). Les figures 2-26 et 2-27 [54] montrent les relations entre les déforrnations 
résiduelles et la force axiale développée en fonction du nombre de cycles. Plus le nombre 
de spires est grand, moins Io déformation atteinte dans le cycle est grande. 
1. Pour une valeur de cisaillement au rayon de plus de 2%, une nette dégradation des 
propriétés en fatigue se produit. Les auteurs ne parlent pas des phases en jeu Iors de 
cette déformation, mais il semblerait que ce soit la disparition graduelle de la phase R à 
ce niveau de déformation qui soit en cause, comme l'ont remarqué un peu plus tard ces 
mêmes auteurs [SI ainsi que Tamura et al.[Sz]. 
2. Plus il y a de spires dans le ressort, plus il est puissant [53]. Plus cette puissance du 
ressort est exploitée, plus les déformations résiduelles augmentent. 
3. La vie en fatigue en fonction du cisaillement est montrée à la figure 2-28. Les auteurs 
[54] la considèrent héaire, mais l'intervalle de données est faible et la dispersion est 
plutôt grande pour faire de telles hypothèses. 
4. Plus le diamètre du fil est petit pour le ressort, plus le travail massique accompli est 
grand 1531. 
Eccentricity 
Figure 2-25 Moteur à chaleur AMF avec un vilebrequin excentritripe f54J 
- - 
hmber of cycles t o  f a i h r e  .Nf 
Figure 2-26 Relation enûe l'dongation r&zdueIIe du ressort et le nombre de cycles [SI]. 
Figure 2-27 Relation entre la force axiale déveIop& par le ressort et le nombre de cycles 
Figure 2-28 R e h o n  entre IfntervaIIe ak cis~zZlement cyclique et la dur& de vie en 
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Tautzenberger et al. [dl] rapportent des résultats de cycles thermomécaniques et 
mécaniques sur des ressorts hélicoïdaux de Ni-Ti-IOwtO!Cu. Leurs conclusions portent 
sur les points suivants : 
La contrainte de vie inhie pou. les AMF cycles est la contrainte maximale Ion de 
cycIes mécaniques ou thermomécaniques avant l'induction de martemite sous 
contrainte (autrement dit, qui ne comportent pas d'effet mémoire. ..). 
S'il n'y a pas de mouvement de la structure durant le cycle (génération d'effort), la vie 
en ktigue est grandement améliorée. 
Manach et Favier [SI ont effectué des cycles de cisaillement sur un Cu-Zn-Al en phase 
martemitique à température ambiante (M, = 80°C). Le mode de déformation est donc par 
glissement d'interfaces martensite-martensite. Ce cycle est quelque fois appelé ferro- 
élastique. Les figures 2-29 et 2-30 montrent l'éprouvette et les courbes contrainte- 
déformation suite à 10 cycles à r1% de déformation suivis de IO cycles a *2%. Ils 
observent un durcissement cyclique qui tend à se saturer après 5 ou 6 cycles. De la même 
façon, i'hystérésis AH diminue avec les cycles. 
Figure 2-29 Éprouvette Cu-Zn-AI avmi et aprk un ~ C W F C J I -  & cisaillement. La d#iormation 
est mesuré? par un sysîène vid& qui enregistre 1 'inclinaison &sfi.ontieres entre le noir 
et le blanc [56]. 
SHEAR STRAlN ( X )  
.- 
figure 2-30 Essais cycliques de cisaillement centré[S6]. 
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Les auteurs ne détaillent pas la nature des déformations ni i'état de la microstructure. Un 
c-e au dessus de la température & aurait dom6 l'indication d'une éventuelle 
pIasticité. II n'y a pas d'indication sur les températures de transformation suite à ces cycles. 
2.2.2 Cycles thermomécaniques divers 
Hori et al. [57] présentent des résultats pour des cycles thermomécaniques ou la 
température et la contrainte varient. Le fl en Ti-55.3Ni, capable d'une déformation 
martemitique de 8%, est mis sous contrainte par un ressort hélicoïdal. Le schéma de ce 
cycle, qui correspond à celui de beaucoup d'amateurs AMF, est montré a la figure 2-3 1. 
Figure 2-31 Relation schhmaque contraintedt$onnatrnnatron lors chr chauflage et 
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Le cycle est plus complexe qu'il n'en paraît: il faut considérer le changement de courbe 
contrainte-déformation entre les températures Tl et Tz. Aussi la même figure, dans le plan 
température-contrainte ou température-déformation, présente une hystérésis. Plusieurs 
essais ont été effectués avec Mren t s  niveaux de déformation. Le niveau de déformation 
est contrôlé par la contrainte à Tl. 
La figure 2-32 décrit les comportements en force et déformation en fonction de la 
température. Les évolutions des états contrainte-température de transformation, 
déformations résiduelles et force de recouvrement sont en tous points semblables aux 
cycIes plus simples comme les cycles d'effet mémoire double sens assisté. A h  d'obtenir 
une force maximale développée par F A . ,  ii vaut mieux utiliser un ressort à constante de 
raideur élevée. Pour obtenir de grandes amplitudes de déformation, il vaut mieux utiliser 
des ressorts de constantes faibles. 
~uroirrture M 
Figure 2-32 Courbes contrainte-tempa.6ure et di$ormation-temp&ature dim ressort fil 
de Niri hdicoi3hl pour des variations de temp&mre entre 293°K et 37PK sous 
contrainte [57]. 
2.31 ERets réliés au vieillissement 
Les matériaux soumis à des cycles de fatigue sur de longues périodes de temps sodûent 
égaiement de vieillissement. Celui-ci peut être influencé par les effets dynamiques des 
déformations, contraintes, variations de température et transformations de phase. Un effet 
courant du vieillissement est la stabfisation de la martensite. Deux causes principales sont 
à l'origine de ce phénomène: 
Une évolution structuraie augmente I'ordonnancement de l'alliage en phase 
martensitique dans un ordre différent de celui hérité de la phase-mère [42, 471. Ceci a 
pour effet d'augmenter les températures de transformation. 
Un piégeage des interfaces de martensite par les défauts de trempe (lacunes) [47]. 
Rodrigue [a] a observé un décalage vers les hautes température lorsque l'échantillon 
est maintenu en phase-mère trop longtemps lors des cycles d'éducation. II montre aussi 
les effets du vieillissement thermique sur l'effet mémoire de forme double sens (fig. 2- 
33 [48]). Un vieillissement prolongé en austénite peut entrainer la formation de 
précipités conduisant à une diminution de hi& et à un plus grand étalement des 
températures de transition. Pour des Cu-Zn41 poiycristaüins affinés avec 0.40wt% de 
Co, il a été observé que la combinaison d'un traitement de vieillissement et d'un haut 
contenu en Ai minimise la stabilisation martensitique [22]. 
Figure 2-33 Vieil~ïssement hermique de f kfet rnhoire double sens dim alliage Cu- 
139661-4%Ni à 220°C. Evolutim & cycle d#onnation-tempkature [48]. 
23.2 Déformations résidueiles 
Les déformations résiduelles (DR) ont deux origines: la martensite stabilisée localement et 
la plasticité. La déformation due à la martensite stabilisée peut être récupérée par une 
surchauffe au dessus de Af [22]. Les DR sont évidemment associées aux sollicitations 
mécaniques ou thennoméwiiques. En fatigue, les DR apparaissent en deux étapes: dans 
un premier temps, eues augmentent rapidement jusqu'à une valeur plateau qui dépend 
fortement de la contrainte appliquée; par la suite, les DR augmentent linéairement avec le 
nombre de cycles seion une pente qui s'accroit légèrement avec l'augmentation de 
contrainte (fig. 2-34, 2-35 [22]). Pour une contrainte au-dessous de la contrainte critique 
de glissement, le mécanisme dominant la première étape est la plasticité. Dans la deuxième 
étape, c'est la stabilisation de martensite. La figure 2-36 montre I'origine des DR en 
fonction du nombre de cycles thermomécaniques d'un CU-AI-~  [a]. Les déformations 
résiduelies non-uniformes sont toujours accompagnées de champs de contraintes. Les 
petites déformations réversibles causées par ces champs lors des variations de tempérahue 
contribuent à I'étaIement en température de la transformation [22] et ne constituent pas 
l'effet mémoire double sens. 
numbsr of training cycles 
Figure 2-34 Dt$onnatiom reSichreZIes, en phase ausimitique. suite a des &es 
d'&cation d?f&en~s niveauri de contrainte [22/. 
TWMS 
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nomber of training cycles 
Figure 2-35 L kffez r n h i r e  double sens (TMkE) est la ciff&ence entre la d#omation 
martemllSltipe de tramjiomtation (7WM.S) et la dtj'ionnation residuelle (RD) [22]. 
Figure 2-36 EfJet th cycluge sur la dtij'iormatratron r&helle en arstalzte et sur ses 
composantes, Cyclesflexion huis points, Cu-Al-Ni, 150-200 OC, [dB]. 
2.4.1 Cydes d'effet mémoire simple sens 
Voici un cycle typique d'effa mémoire simple sens : 
1 .  Le matériau est a contrainte n d e  a une température T > Af à 100% de phase-mère. 
2. Un refkoidissement est imposé à contrainte nulle jusqu'à une température T < A.; 
3. Une contrainte est appliquée puis enlevée, causant une déformation de type 
martensitique pseudo-permanente, soit par induction de martemite sous contrainte 
sans transformation inverse (pour Mf < T < A,), soit par réorientation de variantes de 
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martensite auto-accommodante formées lors de la baisse de température a contrainte 
nulle de l'étape 2 (pour T < M.); 
4. Un réchauffement est imposé jusqu'à une température T > &, causant l'&et mémoire 
simple sense, donc la disparition de la déformation causée par I'étape 3. 
Ohtsuka et al. [s] présentent aux figures 2-37 et 2-38 les résultats de cycles d'effet 
mémoire simple sens sur un AMF Fe-Mn-Si-Cr4Ji ainsi que la force développée par 
I'AMF durant la transformation vers la phase austénitique. Le matériau est ddformé en 
traction pour former la phase martensitique, puis c h d é  jusqu'à la phase-mère 
austénitique. La force développée par i'alliage est proportionnelie B la déformation 
martensitique. La détérioration cyclique de cette force est attniuée aux déformations 
résidudes principalement causées par ia stabilisation de martensite. La quantité de 
martensite stabiiisée augmente avec la contrainte imposée lors de la transformation 
inverse. 
fonction rfrr nombre & cycles d 'efJet ménoire simple sens [58], 
figure 2-38 
fonction du 
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Contrainte développ& par un AMF Fe-Mn-SiCr-Ni (tran@ormatïon y-@ en 
nombre & cycles d 'efet mehoire simple sens f58j. 
2.4.2 Cycles superélastiques ou d'effet mémoire double sens assistée 
Ces deux cycles ont une origine commune, même si les effets de la fatigue Merent. Dans 
le cas superélastique, fes transformations sont induites sous contrainte par une variation de 
contrainte. Dans le cas de l'effet mémoire double sens assisté, les transformations sont 
induites sous contrainte par une variation de température. En effet, une baisse de 
température dans le domaine T > Af réduit la contrainte nécessaire à l'induction de la 
martemite sous contrainte. Un cycle superélastique typique est schématisé à la figure 2-39 
S t r a i n  e 
Figüre 2-39 Courbe schénaîique contraintedt$onnation dim cycle supereilastique [SPJ 
1. Le matériau est à contrainte nulle a une température T > & avec 1 00% de phase-mère. 
2. Une contrainte est graduellement appliquée, causant une déformation de type 
martensitique par induction de martensite sous contrainte. 
3. La contrainte est graduellement relachée, provocant ainsi, avec hystérésis, la 
transformation inverse de retour vers la phasemère. 
Les effets généraux de cycles superélastiques sont les suivants : 
Les déformations résiduelles sont composées des déformations de la martensite 
stabilisée et des déformations plastiques (22, 25, 31,35, 36,59,60](fig. 2-39, 2-40a). 
Figure 2-40 Effet des dt$onnatlnnatlam cycliques d'un Mi sur (a) les dt$onnation~ 
reSIeSIahelles, 0) la contrainte critique d ~ ~ c î i o n  de la rnartenrite, (c) l@staésis en 
Les stm~hrres de dislocations qui apparaissent avec le cyclage mécanique font varier 
[odement et agrandissent l'étalement des températures de transformations avec pour 
effet d'augmenter la pente de la transformation induite sous contrainte (fig. 2-41 [MI, 
2-42 [36]). Ce phénomène, observé ici à la suite de cycles superélastiques, d d t  
selon ses origines survenir à divers degrés peu importe les types de cycles imposés au 
matériau. Cet étalement a aussi pour effet d'abaisser la contrainte d'induction de la 
martensite [36](fig. 2-40b). 
La modification de l'hystérésis, suite à l'augmentation de la pente de la transformation 
induite sous contrainte et aux modifications des contraintes critiques de 
transformation, est habituellement accompagnée d'une diminution de l'aire de 
l'hystérésis [36,59] (fig. 2-40c). 
Tous ces phénomènes varient de façon si@cative dans les premiers cycles, puis le taux 
de variation diminue avec une augmentation du nombre de cycles [59]. 
Pour diminuer les effets de fatigue des cycles superélastiques, il est important de 
maximiser la contrainte critique de glissement lors de i'élaboration du matériau [XI. Les 
comportements en fatigue superélastique de plusieurs Nï-Ti sont présentés en figure 2-43 
et 2-44. 
Figure 2-41 Cuurbes c o n t r a i n t e 4 0  pour un cristaI Cu-Zn-AI B temp&arure 
ambiante p r  les cycles 8 et 6023 f34J 
Figure 2-42 EfJets des difmmations cycliques sur les courbes contrainted~onnation 
sirrki [KI 
Figure 2-43 Efet de cycles mekaniques sur les c d e s  conirain!e4t$onnatiation pour des 
alliages Ti-Ni q a n t  subi des traitements thermiques drfJaeni3 [36]. 
Numkr of ycloz 
Figure 2-44 Ems & cycks mekaniques sur les cmactaisfpes en su@clstrcite 
d'alliages Ti-Ni qvant subi &s truitements thermiques vmiér [36]. 
Comme les contraintes d'induction de transformation augmentent avec la température, que 
la contrainte critique de glissement est comparativement constante et que la température 
minimale pour obtenir un cycIe superélastique complet est T=&, ii existe pour un AMF 
donné une plage de température optimale pour ce type de cycle. La figure 2-42 [MI 
illustre ce fàit : (a) la température est Iégèrement au-dessus de & et la transformaion 
inverse est cornpiete pour Ies premiers cycles. Cependant , avec un certain nombre de 
cycles, les températures de transitions évoluent et & peut augmenter et créer des 
déformations résiduelies pseudo-plastiques qui disparaîtront si le matériau est chauffe au- 
dessus du nouveau &. Ceci est pius apparent pour les grandes déformations qui induisent 
plus de martensite et qui affectent d'avantage les températures de transition en fatigue; @) 
les cycles sont dans la plage de température optimale; (c) la contrainte requise à cette 
température pour induire de grandes déformations martensitiques commence à dépasser 
localement la contrainte de glissement. On peut remarquer que le niveau moyen des 
déformations résiduelles augmente aussi avec la température. Les déformations résiduelles 
augmentent avec la contrainte appliquée et la contrainte nécessaire à i'induction d'une 
déformation martensitique donnée s'accroît avec la température. Il est donc optimal 
d'utiliser 1'AMF à une température Iégèrement supérieure à & pour maximiser le 
déformation martemitique et minimiser les déformations résiduelles. 
Quant au ratio d'énergie de déformation récupérable sur l'énergie totale emmagasinée, 
celui-ci augmente aussi avec le nombre de cycles aux dépens du ratio d'énergie dissipée 
[59]. Pour les cycles en mémoire double sens assistée, les effets sont équivaients aux effets 
1 O3 
des cycles superélastiques. il faut seulement noter l'équivalence (figure 2-45 [si]), par 
exemple, d'une hausse de la température de transition et d'une baisse de la contrainte 
d'induction a une température donnée ou encore d'une baisse de la température 






Figure 2-45 Relation contrainte-température lors de la trançformation de phase pour un 
T i X  [Si]. 
Tobushi et al. [Ss] ont effectué des cycles thermomécaniques (mémoire de forme double 
sens assisté) en maintenant une déformation constante, obtenue au départ par un mode 
mixte d'induction et de réorientation de la martensite sous contrainte à T < Af en faisant 
varier la température. Les a s  (diamètre 0.75 mm) en Ti-55.3%Ni sont en traction. Us ont 
aussi effectué avec le même matériau des cycles thermomécaniques a contrainte constante 
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(Cycle B fig. 2.80). Les deux expériences ont été répétdes pour plusieurs niveaux de 
défonnations. En dehors des effets équivalents aux cycles superélastiques, les points 
suivants ont été observés : 
La transformation de phase R a lieu de &on stable à un niveau de déformation de 1%, 
mais celle-ci disparaît graduellement pour des déformations cycliques de plus de 2%. 
Comme le module de rigidité est très faible durant i'induction de martemite sous 
contrainte pour ce Ti-Ni, il est désavantageux d'utiliser de grandes déformations pour 
obtenir pratiquement la même force générée puisqu'il s'ensuit des déformations 
résiduelies et une baisse d'amplitude de l'effort généré (fig. 2-47 [55]). Par contre, 
l'effort développé par le matériau augmente avec la température selon la relation 
montrée à la figure 245. 
S t r a i n  e 
Figirre 2-46 Relations contrainted~omation pour les cycles &s evBiences A 
(dt$ionnation constante) et B (contrainte consiante) 1551. 
Figure 2-47 Courbes contrainie-d~onnuîion pour l tapaience A sur l'effort g&aé 
( T I  =.?93"K, T2=37PK). En m i a e  plan, une courbe contrainte-d#onnation a T2 ih 
mar&iau p w  8% rie d~onnaiion [SSJ 
2.4.3 Cydes d'éducation et eHet mémoire double sens 
Dans tous les cas de solticitations cycliques imposées aux AMF, les premiers cycles ont 
des effets particuliers sur la microstructure du matériau et sont déterminants pour son 
comportement uitérieur. li est possible de contrôler les premiers cycles thermomécaniques 
du matériau de &on a améliorer, stabiliser ou influencer ses perhrmances dans son 
utilisation subséquente. Les phénomènes reliés aux premiers cycles et les traitements 
associés appliqués au matériau sont couramment appelés " éducation ". 
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Les changements microstnicturaux décrits par Patoor et Berveiller [2], Perkins et al.[31], 
Miyazaki et al. [35], ainsi que Stalmans et a1.[22] pou les alliages à mémoire de fbrrne lors 
des premiers cycles de chargements mécaniques ou thermomécaniques font état de 
l'apparition graduelle d'une microstructure orientée. Cette orientation de la microstructure 
est due au fait que Ia transformation martensitique thennoélastique sous contrainte n'est 
pas pure au sens ou il lui sont toujours associés la création etlou le mouvement de défauts 
tels que des dislocations, précipités ou autres défauts ponctuels. Ces défauts et des 
microdéformations plastiques se retrouvent aprés quelques cycies disposés le long des 
variantes martemitiques formées durant les premiers cycles. Perkins et ai. [JI] décrivent les 
"traces" laissées par tes variantes martensitique lors de leur transformation inverse dans le 
domaine austénitique, comme "un terrain de stationnement microscopique" où toutes les 
"voitures" (variantes de martensite) auraient disparues. A cette microstructure orientée est 
associe un champ de contraintes internes associé au traitement d'éducation appliqué au 
matériau. Ce champ de contraintes internes a pour effet d'orienter les variantes qui se 
forment et il est a l'origine de l'effet mémoire double sens. 
En fait, i'effet mémoire double sens correspond a l'effet superélastique dans lequel les 
contraintes appliquées ont été remplacées par des contraintes internes. D'une certaine 
façon, l'effkt mémoire double sens est un effet secondaire de la fatigue. Ce champ de 
contraintes pourrait égaiement expliquer la dérive des températures de transformation 
observée avec I'augmentation du nombre de cycles. Ainsi, à une température pius élevée 
que la température M, initiale du matériau, les contraintes internes suffiraient à auto- 
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induire la transformation martensitique. Cependant, les observations de Staimans et al . [2t ]  
montrent que ia contrainte mxha le  appliquée pendant les cycles d'éducation n'influence 
pas significativement les températures de début de la b.aa$ormation Ces changements 
sont donc attribués à la répétition des transformations de phases. Ainsi, les 
rnicrodéfomations plastiques ne sont pas indispensabIes au développement de l'efffet 
mémoire double sens contrairement à ce que soutenaient Perkins et al. en 1984 [31]. li est 
donc possible que les contraintes qui orientent 1a croissance des variantes de martensite 
apparaissent seulement lors de cette croissance. Ces contraintes seraient le résultat d'une 
asymétrie microstructurale dans l'austénite[ul. 
Une autre influence proviendrait des plaquettes de martensite stabilisées suite a quelques 
cycles. Celles-ci supprimeraient localement l'étape de germination en participant 
directement a la croissance. Comme les plaquettes de martensite possèdent des 
orientations pridégiées, celles-ci participeraient i la mémoire double sens non-assistée 
[SI]. Cependant tes expérience de StaImans et al. [z t ]  montrent qu'une surchauffe, qui 
élimine la martensite stabiiisée, a peu d'effet sur la mémoire de forme double sens et qu'elle 
serait même nuisible en réduisant la déformation martensitique maximale. Cette martensite 
stabilisée a cependant le potentiel de changer l'dure des courbes contraintedéformation 
en réduisant l'énergie nécessaire à la germination (fig. 1.5 [SI). 
Ces descriptions du phénomène corroborent le fait que tes cycies thermiques diminuent 
sensiblement la capacité d'éducation du matériau pour obtenir l'effet mémoire double sens 
[M, 321. Les cycies thermiques sans déformation "éduquent" les plaquettes de martemite 
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du matériau et les poussent à croître de &on auto-accomodante. Comme seuls les 
premiers cycles de transformation ont une grande influence, il est difficile de "rééduquer" 
Ie matériau par la suite pour obtenir une déformation spontanée. Les changements 
microstructuraux dans les AMI? lors des premiers cycles de chargement sont semblables à 
ceux décrits par Pomey dans Leboiteux [33] pour les alliages classiques. Pomey parle aussi 
de cycles d'éducation de matériaux classiques pour augmenter les pdormatlces en fatigue. 
2.4.4 EfI'et mémoire double sens 
Stalmans et al. [22] décrivent I'efSet mhoire dauble sens (EMDS) comme étant un 
changement de forme spontané, sans application de contrainte macroscopique, par 
chauffage et refioidissernent entre une forme haute température et une forme basse 
température. Ils entendent par contrainte macroscopique autant les contraintes externes 
que les contraintes résiduelles. Ils considèrent d'un autre domaine la mémoire double sens 
obtenue après les sévères déformations qui entrainent de la plasticité dans des chargements 
non-uniformes comme la flexion ou la torsion et q~ laissent dans le matériau des champs 
de contrainte. 
L'EMDS est une conséquence de l'éducation. Ii est possibIe d'éduquer volontairement le 
matériau pou. que celui-ci adopte une firme martemitique en plus de sa forme 
austénitique de départ. La figure 2-48 [22] donne un exempIe d'un tel cycle d'éducation. 
Figure 2 4  Cycle d'&cation ABCDE en efJet ménoire double sens as~ist4 suivi dirn 
cycle cie métroire de forme double sens non-(~~siste EFG (haut), Courbes contrainte- 
dt$omation fias) illustrant Ikger mhoire ciouble sens ) ,  ifnthction 
martensitipe sous contrainte (SAïE) et montrant les dt$onnations moci&s zi l w e t  
mthoire h b l e  sens (T?EWS) et a 1 fnrfuction martensitique sous contrainte (SAMS) dm. 
que les d~ormatrons rgiduelles (w [22]. 
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L'EMDS (en déformation) atteint une valeur plateau, après un certain nombre de cycles 
d'éducation (environ 20 à 30 cycIes d'éducation en mémoire double sens assistée pour les 
Cu-Zn4 [22]). Après, les déformations résidudes deviennent l'effet dominant. La 
dégradation n'est pas due à une détérioration de la microstructure permettant i'orientation 
privilégiée de variantes de martensite lors de Ia transformation phase-mère-*martensite 
(P-M), mais plutôt aux imperfections de reflet mémoire simple sens lors de la 
transformation inverse (M-*P) [ t2] .  En fait, Ies sous-structures menant a I'EMDS 
continuent à s'ajuster et à se définir avec les cycles [SI]. 
Les cycles d'éducation à basse contrainte ne permettent pas d'atteindre la valeur maximaie 
d'EMDS du matériau. La contrainte optimale d'éducation est la contrainte minimale pour 
l'obtention du maximum d'EMDS. Le nombre optimal de cycles d'éducation est le 
minimum de cycles pour l'obtention du maximum d'EMDS avec la contrainte optimale 
[It]. La déformation appliquée pour Ies'cycles d'éducation devrait être plus grande que la 
déformation en EMDS désirée. 
Rodrigue2 [48] note que pour un Cu-ALNi en flexion au-delà de 25 cycles d'éducation, le 
rendement (déformation EMDS-*déformation martemitique atteinte lors du cycle 
d'éducation) évolue peu et qu'à partir de 50 cycles, il est pratiquement constant (fig 2-49 
[a]). Ii est donc préfërable d'augmenter la contrainte d'éducation plutôt que d'augmenter 
le nombre de cycles d'éducation si l'on désire un EMDS de plus grande amplitude. Le 
rendement obtenu par ce type de cycIes d'éducation peut ètre de L'ordre de 75%. 
Figure 2-49 Influence de la contrainte d'&cation sur la dt$onnation martemitique au 
cours des cycles d'e'rfucation et en EMDS flexion trois point, Cu-AI-Ni) [48J 
Comme le montre Rios Jara [61] aux figures 2-50 et 2-51, la déformation Ion des cycles 
d'éducation est plus grande que la déformation spontanée qui en résulte. Ii mentionne 
égaiement que l'éducation peut se fàire avec des cycles de mémoire de forme simple sens. 
Mais ce type d'éducation n'est pas très performant et l'amplitude de déformation EMDS 
obtenue est plus fàible (2% comparativement à 3.5% dans ce cas). La tenue en fatigue est 
également réduite [a]. 
Figwe 2-50 C o d e s  de cycles thennom&miques d'a-hrcafrcafron A contrainte consiante de 
78 MPa pour un Cu-Zn-Be poiycristaIIin [dl J. 
Figure 2-51 Courbes d'efet ménoire double sens nonussisté suite & N cycles d'&cation 
prkdables p r  un Cu-Zn-Be polycrstaIZin (62 J. 
L'éducation peut être effectuée également en imposant, pour quelques heures, une 
déformation constante à environ 100°C qui induit la transformation partielle [SOI. Ceci 
stabilise quelques variantes de martemite orientées, qui croissent sans nouvelle 
germination lors d'une baisse de température sous M. et produisent 1'EMDS. En c y c h t  
thedquement I'échantillon avec une déformation constante imposée, I'EMDS peut être 
induite par la suite, mais son amplitude est plus faible qu'avec les méthodes précédentes. 
Rodnguez 1481 rapporte aussi que des cycles d'éducation superélastiques à haute 
température procurent un rendement de l'ordre de 50%, mais la tenue en fatigue de 
I'amplitude de déformation est mauvaise. Aussi, l'effet des traitements thermiques (autres 
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que les cycles thermiques de transformation) est peu connu sur la capacité d'éducation du 
matériau, mais ceux-ci sont reliés A la ddformation martensitique maximaie qui peut être 
obtenue. 
2.4.5 Autres facteun influençant le comportement en fatigue 
Les effets de la vitesse de déformation sur la fatigue sont peu connus et encore moins 
documentés. Pour les cycles thermomécaniques, il est possible de convertir la vitesse dTldt 
et la courbe déformation-température en valeurs de vitesse de déformation. Les conditions 
de transformation ont été observées comme indépendantes de la vitesse de déformation 
[26], mais le frottement interne provoque un échauffement qui peut fausser des résultats. 
Pour des cycles rapides à température d'équilibre, dans un cycle superélastique par 
exemple, I'énergie dégagée lors de la transformation exothermique n'a pas le temps d'être 
évacuée dans l'environnement. Comme celle-ci est réabsorbée par la transformation 
inverse, on peut dire que le matériau se comporte de façon adiabatique [26]. 
Il est possible de limiter les effets du cyclage thermique en introduisant au préalable dans 
le matériau une concentration de défauts. Ces défauts peuvent être de deux types: 
1. des précipités provoqués par un traitement thermique à température modérée [49, 621; 
2. des dislocations introduites par écrouissage [36, 621. 
Dans le même ordre d'idée, Hombogen [37] fait état d'amélioration pour les AMF 
cuivreux suite à une préaiable déformation à chaud suivi d'un traitement de bétatisation, ce 
qui rendrait ces matériaux moins îriables en retardant l'apparition de fissures 
intergramdaires et en tàvorisant, un mode de rupture transgranulaire. 
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Beyer et al. [40] obtiennent aussi des améliorations pour des fils de 0.15 mm en Ti-Ni- 
6%Cu pour difErents niveaux d'écrouissage à fkoid et ciifferentes températures et temps 
de recuit. Pour un haut taux d'écrouissage et une haute température de recuit, une 
recristallisation partielle est observée. Les figures 2-52 et 2-53 résument leurs résultats. ï i  
y a une meilleure tenue en fatigue pour des transformations partielles (ce qui implique de 
plus petites déformations) que pour des transformations complètes durant le cycle. Les 
gains obtenus par ces traitements thermomécaniques au niveau de Ia durée de vie en 
fitigue se font au détriment de la déformation martemitique maximde. Aussi, dans le cas 
présenté, plus la température de recuit est élevée, pIus il y a du fluage. 
10 1 0 0  I o 0 0  lQOOO 1- 
cycle 
figure 2-52 Durai. de vie en fatigue thennom&anique &fils de O. 15 mm = Ti-Ni -6VoCu 
pour diflejrents niveuux d'ekrouissage, temp&aîures et temps de chauflage & recuit. Le 
recuit est eflecîuepar incfuction électrique [40]. 
O 1 2  J O . 
time [SI 
Figure 2-53 Dc$omatr'on de trm#ormatron marimale obtenue et dur& de vie en fatigue 
thennoma'canzque pour dr8el.ent.s niveaux d'aCruuismge et remps & chaugage de recuit. 
Les îriangles reprkentent les nombres de cycles et les cercles la dt$onnatratron rte 
h*ansformation marimale. Les gmboles blrmcs et noirs correspondent respecîivemenr B 
20.9% et 67.2 % dl&ouisage avmf-recuit [4q. 
Afin de réduire la stabilisation de la martensite, Charbonnier [62j préconise, à l'issue du 
traitement de mise en solution, d'effectuer une trempe étagée (c'est-à-dire à une 
température supérieure à &) et de poursuivre le revenu à cette température. 
Dans les Ti-Ni riches en Ni, les fissures peuvent apparaître aux incIusions de Tic. Il 
semblerait qu'éliminer la présence de &one améiiorerait les performances, mais les 
résultats de Miyazaki [36] montrent que les fissures apparaissent au même nombre de 
cycles (fig.2-20). Cependant les alliages utilisés n'ont pas les mêmes compositions, ni les 
mêmes contraintes d'induction de martensite. On peut observer sur cette figure une légère 
baisse de performance avec une augmentation de la fraction de Ni, ce qui dénoterait une 
légère amélioration pour les Ti-Ni sans carbone. Des amorces de fissures ont aussi été 
observées sur des inclusions de Ti0  [al. 
Duerig et Zadno[a] décrivent le comportement de Ni-Ti aprés des écrouissages à fioid de 
12 à 40%. Le comportement mécanique est quasi-linéaire (fig. 2-54) avec peu d'hystérésis 
et permet des déformations de l'ordre de 4% qui sont très stables en fatigue (fig. 2-55). Le 
mécanisme de déformation est peu détaillé, mais iI n'est pas lié à une transformation de 
phase. Le module de Young augmente avec le pourcentage d'écrouissage a fioid et 
diminue linéairement avec la température. Pour un cas rapporté, il y a une pente de -3 1.25 
MPaI0C entre -200°C et 200°C pour un module de Young de 3 1 GPa a 0°C. 
Unrrsdvrd rtnin 
Figure 2-54 Courbes contrainted~ormatjon ii rernptkture ambiante d im Ni-Ti dtjfiomé 
àfî-oid comparémec un acier inoxyciirble courunt [63]. 
Figure 2-55 Vm-aiion de Ifyst&esis et & la d~onnuîion r&helle accumulai! pour 
chaque cycle f63J. 
Leurs résultats préliminaires montrent que les caractéristiques d'un tel matériau ne sont 
pas trés sensibles à la composition de i'alliage et présentent une capacité de stockage 
d'énergie comparable aux AMF Ti-Ni classiques. La principale cW6culté est la mise en 
forme, puisque toute déformation à chaud détruit les bienfàits de I'écrouissage à froid. Les 
TLNi ayant ces caractéristiques ne sont pas des alliages à mémoire de forme proprement 
dits, puisqu'il ne possèdent pas la capacité de l'effet mémoire simple sens, mais ils 
présentent tout de même un comportement remarquable et il serait possible d'écrouir 
localement des pièces AMF Ti-Ni afin d'obtenir ces propriétés- Ii serait alors possible 
d'améliorer les performances en fatigue des fixations ou des zones de rupture pour 
certaines pièces aux endroits où l'effet mémoire est nuisible et accélère la fatigue. 
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Les phases en jeu influencent aussi la durée de vie en &igue. Par exemple, dans les Cu-& 
Ni, deux types de martensite peuvent être induites sous contrainte : la martensite P 1 est 
plus favorable à la tenue en htigue que la martensite y, car elle cause moins de distorsion 
en surface. Le temps passé à haute température dam le cyclage favorise aussi le 
vieillissement. Les cycles themomécaniques ayant une cinétique en température plus 
rapide présentent une meilleure tenue en fatigue [48]. Trivero [SI montre à la figure 2-49 
le résuItat, pour un pion en compression, d'un précyclage thermique sous forte contrainte 
suivi de cycles semblables, mais à plus faible contrainte. Les bienfats du précyclage se 
saturent assez rapidement avec une augmentation de la contrainte de précyclage. 
Effet-mLmoin avec prCcyclage sous 100 MPa 
Corntainte de cyclage (MPa) 
Figure 2-56 EHet de prekyciage à contrainle pius dev& sur I'mpiitu& de I kffet rnénoire 
double sens assisté selon la contrainte appliqua? [sO J. 
2.5 Restauration clar mafénau fa*guépar traitement thermique 
La martemite stabiiisée, ne participant plus am comportements AMF, suite au 
vieillissement ou à la fhtigue d'origine thermique &ou mécanique, peut être récupérée par 
une surchauffe au dessus de & ou par un recuit éclair. Cette inversion est obtenue par le 
désancrage des intdaces de martensite et par le retour à I'état d'ordre initial du matériau 
[a]. La restauration de Ia martensite stabiIisée est asssociée à la chdeur dégagée comme 
il est observé sur la courbe de DSC de la figure 2-57 [65]. Ii est possible d'aller plus loin 
en imposant un recuit de reaistalIisation suivi d'un traitement thermique adéquat pour 
l'obtenir des phases origides et ainsi « remettre à neuf» le matériau. Ce sujet n'est pas 
spécifique aux AMF. 
Figure 2-57 Thermogrumrne DSC lors d'une rhp&ation de rnartensite stabilistk [65]. 
L'évolution des caractéristiques de chaque AMF est dinerente. La forme de l'évolution est 
semblable, mais Ia direction de l'évolution est cüfiïcile à prévoir. h i ,  pour tous les AMF, 
la majeure partie des changements s'effectuent dans les premiers cycles, puis se stabilisent. 
Pour chaque AM., le nombre des premiers cycles, l'amplitude et le sens (augmentation ou 
diminution) dans lequel une caractéristique évolue peut varier. Cette rewe bibliographique 
vise à identifier les paramètres et à orienter les essais de fatigue requis pour les principaux 
AMF en vue d'une modélisation. Trop de facteurs métallurgiques influencent la fatigue 
des AMF pour que nous soyons en mesure de prédire leurs comportements en fatigue sans 
étude expérimentale. 
Le chapitre suivant aborde le problème de l'inchsion de la fatigue dans un modèle de 
comportement AMF et dans le calcul de structure. 
3. Considérations pour la modklisation de la fatigue de l'effet mémoire 
Des mesures de la perte d'effet mémoire en fonction du nombre de cycles sont pubiiées, 
mais il n'y a pas de formulation énergétique ou de théorie d'endommagement qui 
permettrait de comparer les effets de différents cycles thermomécaniques entre eux. La 
formulation d'un tel critère d'ertdommagement nécessite, à eue d e ,  des travaux 
expérimentaux et de recherche d'envergure doctorale. De plus, ni les matériawq ni 
l'équipement de caractérisation thermomécanique n'étaient disponibles au moment 
d'effectuer les travaux présentés dans ce mémoire. On se limitera donc, en se fondant sur 
la Iittérature et l'expérience de modélisation, à faire des suggestions d'approches de 
solutions. 
3.1 SimlaRaRons & cycles de faiigue 
Queiques modèies de simulation de fatigue existent dans Ia littérature, mais ils ont un 
potentiel très réduit pour leur introduction dans les outils de design car ils n'incorporent 
pas de relation d'endommagement dans l'espace de sollicitation température-contrainte- 
déformation du matériau. 
Le cas modélisé par Bourbon et a1.[66], tel que montré i la figure 3-1 dans lequel l'alliage 
subit un cycle superélastique isotherme à déformation totale constante en est un exemple. 
C'est donc dire que: 
a mesure que le nombre de cycles augmente, la déformation résiduelle 
augmente et la déformation en jeu (notamment la deonnation due a la 
transformation de phase) diminue; 
conséquemment, la contrainte mrucimale du cycle diminue. 
il est donc nomai que Ia déformation résiduelle des cycles subséquents tende a diminuer 
puisque les conditions de soliicitation sont de moins en moins sévères avec les cycles. 
A 
0 9 . 8 4 8 0 7 . .  
figure 3-1 NiTi. traction ondulee (T=373 @) [66] 
Aucune Somation n'est donnée sur les propriétés thermomécaniques, i savoir si: 
une partie de la déformation résiduelle est réversible au chatiffage; 
les tempérames de transformation a contrainte nuiie ont change; 
les conditions de transformation om(T) sont encore linéaires. 
Un modèle semblable, utilisant l'interpolation par krigeage, a été développé par Meunier 
et ai. [671, en 1993. Ce type de modèle permet de simuler des domées expérimentales 
connues, mais ne permet pas de prévoir d'autres cycles que ceux mesurés. La niche de tels 
modèles est la prévision des performances d'une application intégrant un élément AMF 
préalabtement caractérisé en fatigue durant sa vie utile. 
3.2 Approche mi~~~mécaniqi te  
À partir des résultats expérimentaux de la littérature, anaiysés au chapitre 2, on constate 
que la dégradation de la déformation martensitique augmente lorsque: 
1. la déformation martemitique maximie atteinte durant le cycIe augmente; 
2. la contrainte maximde atteinte lors d'un cycle augmente et approche la 
contrainte d'écoulement plastique Sy du matériau. 
L'interprétation de ces observations indique que la déformation d'origine martensitique 
(surtout dans les polycristaux, à cause de l'accommodation aux joints de grains et de la 
déformation rnartensitique locale limitée au grain) est propice à l'apparition de 
concentrateurs de contrainte. Ainsi, plus il y a de déformation martensitique, pIus s'accroît 
le besoin d'accommodation aux joints de grains et aux concentrateurs de contrainte. 
Aussi, à mesure que la contrainte moyenne augmente, les probabilités que Ies contraintes 
locales de ces concentrateurs de contrainte dépassent la limite d'élasticité augmentent 
aussi. Si le rapport oMJSy est faible, l'amplitude de contrainte et de déformation élastiques 
d'accommodation disponibIe aux endroits critiques augmente et diminue les probabilités 
de plasticité locale. Puisque augmente avec la température, la plage de température la 
moins affectée en fatigue est située prés des températures de transformation; ce qui est 
cohérent avec les courbes expérimentales de la figure 2.42 [3q. 
Un A M '  aux phases ductiles avec une valeur Sv élevée. un am dativement faible et une 
pente de transformation daMJdT faible. de même qu'un AMF dont Ia transformation 
@ente une faible déformation sont donc avantagés en f a t i u .  
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Comme le matériau devient de moins en moins homogèue (à l'instar des alliages classiques 
qiii développent des stries menant éventuellement a des amorces de fissures) et avec une 
distribution de microdéfonnations plastiques causant des contraintes locaiisées à l'intérieur 
du matériau, il est concevable que cette dimiution de contraintes affecte localement les 
conditions thermomécaniques de transformation d'un certain pourcentage du matériau. 
Ceci étendrait alors la plage thermique de transformation du matériau dans son ensemble 
te1 qu'observé expérimentalement; ce qui aurait pour conséquence de contribuer (avec les 
effets rnicrostructurawc) à détériorer la linéarité des conditions des transformations du 
matériau qui continue, selon les contraintes locaies, à respecter l'équation de Clausius- 
Claperon. Les observations expérimentaies de ce fait sont diciles à trouver dans la 
Littérature puisque la plupart des auteurs expérimentent soit à température constante, soit a 
contrainte constante. 
Cet étaiement des conditions thermomécaniques locales de transformation n'aura pas pour 
seul effet de causer des modifications de la courbe contrainte-déformation initiale du 
matériau considéré homogène. Ces modifications s'effectueraient pour la proportion du 
matériau affecté par des contraintes dues aux microdéformations plastiques, mais non pour 
le reste du matériau; ce qui, selon une simple loi des mélanges sur la distribution des 
propriétés, donnerait un résultat, tel que schématisé a la figure 3-2, qui est tout a fait 
cohérent avec les observations expérimentales rapportées par Miyazaki[36]. Les résultats 
de simulations apparaissent a la figure 3-3. Plusieurs types de modication du 
comportement en fatigue pour les zones afféctées du matériau ont été modélisés afin de 
faire ressortir leurs influences. Les résultats en A) représenteraient plus un matériau non- 
homogène sans déformation plastique; ceux en B) représenteraient une plastikation 
126 
n'afKectant que la déformation de transformation maximaie; finalement, les résultats en C) 
tiennent compte d'un durcissement structurai en transformation pour I'AMF déformé 
plastiquement. L'hypothèse C) est celle qui coiie le plus, qualitativement, avec le 
comportement observé expérimentalement par Miyaza.ki[Sq. 
~r,, courbes G-E courbe a-& 
équivalentes résultante 
Figure 3-2 Eflet de b non-homogknéitk du matériau AMF d'une cellule de dkformation sur le 
comportement mécanique (représentation schématique). A) matériau AMF quasi-homogéne; B) 
matkriau AMF hdtérogène affecté par la fatigue. 
Figure 3-3 Effet de la non-homogénéité du matériau M. tel que calculé selon une loi simple 
des mélanges. pour drfférentes hypothèses d'évolution du matériau desf?actions d ' W  affectées 
pur la fatigue. A) contraintes d'induction afectées seulement: B) déformation plastique. 
déformation maximale de transformation et conmintes d'induction afectées; C) idem (B) avec 
durcissement structural. (M simulé) 
On aurait donc avantage a privilégier des fonctions de transformation de courbes 
contrainte-déformation initiale basées sur une distribution de propriétés. De plus, on peut 
tenir compte de la part de rnartensite stabilisée dans Ia déformation résiduelle résultant du 
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bas (en température) de la distribution dont la température &effective est plus élevée que 
la température de l'essai (figure 3-4). 
Figure 3 4  Représentation schématique du mécanisme introduisant la part de #formation 
pseudoélastique réversible hns les déformations résiduelles rencontrées c i  la suite de cycles 
mécaniques dans les M. 
Évidemment, la simple loi des mélanges utilisée ici est tout à fait inadéquate. Une méthode 
abordant le calcul des propriétés selon un matériau hétérogène présentant des inclusions 
déformées d'AMF plastifiées post-transformation, à l'intérieur d'une matrice AMF non 
plastifiée, serait a envisager. Cependant, une étude plus approfondie des AMF plastifiés est 
d'abord nécessaire, peu de travaux ayant été faits sur ce sujet. De plus, la priorité devrait 
être portée sur le développement de modèles d'AMF inchant la plasticité, puisque de 
toute façon ils seront nécessaires aux calculs d'inclusions envisagés. 
4. Modéle de comportement thermomécanique 
4.1 Modélisation unicniale non-linéaire (KXIGAMF) ' 
KEUGAMF est un modèle d'AMF non-linéaire, basé sur l'interpolation par kngeage de 
données expérimentales et de données calculées, qui pennet de prédire le comportement 
du matériau à mémoire subissant un chargement thermomécanique domé. KRIGAMF a 
été mis en oeuvre dans la librairie de fonctions en langage C LIBKAMF permettant : la 
lecture du fichier de données expérimentales représentant le matériau, le calcul de la 
représentation numérique du matériau, le caicul et la mise à jour de l'état 
thermomécanique de plusieurs noeuds ou points discrets sur une structure, ainsi que la 
création, la destruction, la vérification et la gestion des objets créés par la librairie. 
La librairie LiBKAMF permet d'intégrer de façon transparente le modèle KRIGAMF dans 
un logiciel de caicul de structure. Cependant, les limitations du modèle devraient être 
connues de l'utiIisateur final. Les U t e s  conceptueiles sont décrites dans les sections 
suivantes. JJ y a aussi des limites associées notamment aux données expérimentales 
disponibles, à leur qualité, à la stabilité du matériau ainsi qu'au type de sollicitation utilisé 
pour la caractérisation par rapport a la sollicitation simulée dans Ie logiciel de calcul. Les 
données de caractérisation nécessaires a KEüGAMF, ainsi que les formats de fichiers, sont 
détaillées dans les sections suivantes ainsi qu'a l'annexe B. 
1 Cette section contient de larges extraits de l ' d c l e  "Moddiisation du comportement thermo-mécanique 
d'un alliage mémoire de forme en sollicitation uniaxiale" par F. Trochu, M.-A Meunier et P. Terriauk 
pubiié dans tes actes de conf6rences IA-SMA Vie  de Québec 1994. 
Le but de cette section est de montrer comment construire, à l'aide du krigeage, un modèle 
capable de représenter le comportement d'un AMF soumis à des sollicitations uniaxiales et 
à des variations de tempéraîure. Le modèle est utilisé ici sur une base de données 
expérimentales simulée a partir de données issues de la littérature. Les publications de 
Patoor & Berveiller, Funakubo et Charbonnier se sont révélées les principales sources 
pour les comportements d'AMI? et les courbes expérimentales. Pour le lcrigeage et la 
librairie C de krigeage, les notes du cours MEC6310 par Trochu et la documentation sur 
la librairie C de krigeage par Trochu et Paiudetti ont été utilisées. Une brève bibliographie 
sur le krigeage est également présentée à l'annexe A 
Étant donné la complexité du comportement thermomécanique des AMF, il est essentiel 
avant même d'aborder les fondements du modèle, de bien comprendre les différents 
comportements de ces alliages. Une description de leurs comportements remarquables et 
un aperçu de l'approche adoptée pour les caractériser seront d'abord présentés. Par la 
suite, une solution fondée sur le laigeage sera utilisée pour construire un espace 
d'interpolation représentant le comportement thermomécanique d'un M. Finalement, 
les Limites du modèle actuel et les axes de développement fùtur seront discutés et quelques 
exemples seront présentés. 
Une version minimale (linéarisée) rebaptisée LINLAMF (ou "bi-planaire"; de par son 
extension des modèles bi-héaires selon l'axe de la température) a également été 
développée et mise en oeuvre dans la librairie LIBLAMF qui est compatible avec 
LIBKAMF. Cette version du modèle est présentée a la section 5.6. L'avantage de cette 
version est de permettre des calculs plus rapides (au détriment de la précision) et de 
nécessiter des ressources informatiques plus modestes. De plus, dans le cas de structures 
AMF complexes, il est avantageux d'utiliser un modèle plus simple pour les pré-calcuis de 
dimensionnement afin de réduire le temps de développement 
4.1.1 Transformation martensitique et comportement thermomécanique des AMF 
Dans les AMF, trois modes de déformations sont possibles : l0 élastique; 2' 
mariensitique; et 3" plastique. il est également possible d'observer macroscopiquement la 
superposition de plusieurs de ces modes. 
Le mode de déformation supplémentaire, appelé ici &fornation marrensïtique, est dû à 
l'orientation privilégiée de cristaux de martensite dans la direction d'une contrainte 
appliquée. La transformation martensitique impose un cisaillement au réseau cristallin de la 
phase-mère (Fig. 4-la). Dans le cas des AMF, Ia transformation martensitique est de type 
thennoélastique et ne cause pas de déformation plastique significative. Lorsque la 
transformation a lieu sans I'inûuence d'une contrainte, les cisaillements au plan 
microscopique n'occasionnent pas de déformation au plan macroscopique puisqu'il n'y a 
pas de changement de volume et que les cisaillements microscopiques sont distribués dans 
toutes les directions cristdographiques admissibles (variantes de martensite). 
Macroscopiquement, le résultat de ces petits cisaillements donne une déformation nulle 
(Fig. 4-lb). Mais lorsque la transformation a lieu sous l'effet d'une contrainte, la variante 
dont le cisaillement est orienté selon la contrainte sera privilégiée aux dépens de toutes les 
autres. Dans ce cas, la somme de ces cisaillements microscopiques produit une 
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déformation macroscopique non-nulle. La déformation martensitique peut donc être 
obtenue de deux façons : 
1. soit par induction sous contrainte de la transfomation rnarîensitique; 
2. soit par réorientation des variantes de martensite formées dans des directions autres 
que celle de la contrainte. 
Les changements de phase dans un AMF sont régis par les températures critiques 
suivantes : Mf, M., A, et &, qui signifient respectivement << mariensite h i s h  », 
a martensite start D, (< austenite start )) et « austenite finish )) Fig. 4-2). La phase mère a 
partir de laquelle le matériau se transforme est appelée austénite ou phase h t e  
température. Les conditions de la transformation martensitique dépendent de la contrainte 
appiiquée et de la température. II est souvent pratique d'introduire les contraintes critiques 
de transformations o&T), o,(T), o,(T) et a a )  qui sont généralement des fonctions 
assez linéaires de la température (Fig. 4-3). 
Figure 4-1 a) Cisaillement du réseau c~stallographique lors de la transformation martensitipe 
6) Rkorientation de variantes de martemite par application d'une contrainte 
Figure 4-2- Vm-ation de la fiaction & Figure 4-3.Température de transfomation 
matîemîte en fonction & la température en fonction de la contrainte 
Pour T < Mf, tout le matériau est en phase martensitique et pour T > Mr, seule la 
contrainte a une influence sur les fiactions de phases du matériau. La transformation 
martensitique est graduelie entre o,(T) et adT). Le niveau de transformation est 
caractérisé par la fiaction de martensite Fm présente dans le matériau. La déformation 
martensitique est proportionnelle a la fraction Fo de martensite orientée, dans la diiection 
de la contrainte qui est présente dans le matériau et qui n'est pas compensée dans la 
direction inverse (Fig. 4-lb). Fo ne peut être plus gand que Fm et tous deux varient de O 
a 1. La déformation rnartensitique limite E- est atteinte lorsque Fo = 1. 
Comme la déformation martensitique peut être obtenue de deux fhçons et que le 
comportement des AMF dépend à la fois de la température et de la contrainte, le 
chargement sera déhi  comme étant un état thermomécanique qui tend à acmitre Fo. De 
la même fqon, un état thermomécanique qui tend a décroître Fo sera appelé un 
déchargement. 
Pour mieux comprendre la signification de ces paramètres, prenons l'exemple d'un AMF en 
comportement superélastique, caractéristique d'un chargement suivi d'un déchargement en 
contrainte a température constante T > &. 
En se référant à la figure 4-4, on remarque quatre zones distinctes sur la courbe de 
traction. 
La zone 1 correspond a un comportement élastique avec une déformation 
proportionnelle au module de rigidité de la phase mère. Le matériau est complètement 
en phase mère : Fm = O et Fo = 0. 
La zone II représente un comportement superélastique avec une déformation 
rnartensitique causée par l'induction de martensite orientée sous contrainte. Le 
matériau passe graduellement de o,(T) (phase mère avec Fm = O et Fo = 0) à o&T) 
(phase rnartensitique avec Fm = 1 et Fo = 1)). En superélasticité, toute la martensite 
induite est orientée dans le sens de la contrainte, donc Fo = Fm. 
La zone Iïï correspond au comportement élastique de la rnartensite complètement 
orientée, avec une déformation proportionnelle au module de rigidité équivalent de 
cette phase orientée. Le matériau est complétement en phase rnartensitique à la suite 
de la zone I (Fm = 1, et Fo = 1). Le retour de la zone III à la zone 1 s'effectue, avec 
une hystérésis, par la zone Fi. 
La zone IV représente un comportement superélastique en déchargement. La 
déformation rnartensitique disparaît graduellement à mesure que son support (la 
martensite) se retransforme en phase-mère à partir de a,(T) (Fm = 1 et Fo = 1) 
jusqu'à adT) (Fm = O et Fo = 0). 
Figure 11-4 Eremple de ddformation martensztique : le comportement superélastique. 
Ce cycle superélastique avec transformation de phase complète et retour à la phase-mère 
décrit l'enveloppe des possibilités de parcours pour des cycles de chargement en contrainte 
a une température constante T > &. Les zones 11 et IV sont appelées respectivement 
courbes principaies de chargement et de déchargement. Comme il sera décrit un peu plus 
loin, il existe entre ces courbes principales une infinité de parcours représentant des cycles 
partiels. 
La figure 4-5 permet de situer ce cycle superélastique complet à température constante sur 
un diagramme Ta-€ comme étant la courbe 1. En faisant varier la température à partir de 
la courbe 1, les chemins suivants seront parcourus : 
Figure 4-5 Diagramme T-GE : courbes génkrairices de l'enveliope du comportement 
thermomécanique d'un 
(1) Pour une augmentation de température, un comportement semblable à la courbe 1 
est observé, régi par les valeurs de contraintes critiques de transformation a,O 
montrées à la figure 4-3. Il existe une limite supérieure en température T = Md au- 
delà de laquelle il n'est plus possible d'induire de la rnartensite sous contrainte. 
Pour T > Md, I'AMF se comporte comme un alliage classique. Nous déhüons par 
Mds, la température a partir de laquelle il n'est plus possible d'induire 100% de 
martemite sous contrainte. 
(2) Pour une diminution de température, un comportement semblable à la courbe 1 est 
observé jusqu'à ce que la valeur T = & soit atteinte. La courbe 2 qui représente le 
chargement et déchargement en contrainte à T = &, constitue un cas lunite de la 
courbe 1 puisque ad&) = 0. 
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(3) Pour une diminution subséquente de température à partir de la courbe 2 (Fig. 4-5). 
la déformation martensitique ne disparaît pas complètement au déchargement. 
Cette déformation est complètement récupérable si l'on augmente la température 
jusqu'a &. 
Ii h t  donc, pour tracer les isothermes principales T < & : 
(i) partir de T > &, avec a = 0; 
(ii) diminuer gradueiiement T jusqu'à la température désirée, sans dépasser 
celle-ci, toujours avec a = 0; 
(üi) efféctuer le chargement en contrainte jusquP Fo = 1. 
De cette façoq comme on peut constater sur la figure 4-5 entre les courbes 2 et 3, 
[a transformation martensitique inverse ne se fait graduellement plus. Le 
diagramme 0,-T de la figure 4-3 explique bien ce phénomène. Les contraintes 
critiques de transformation diminuent graduellement jusqu'à zéro et n'ont par la 
suite aucune duence sur les phases présentes dans le matériau. A M, < T < &, la 
rnartensite est induite sous contrainte et il n'y a pas de transformation inverse. 
(4) Entre les courbes 3 et 4, les contraintes crriJ(T), G(T), qui gouvernent le début et la 
6n de la transformation martensitique, diminuent progressivement jusqu'à T = M, 
(courbe 4) pour Iaquelle a,(M,)-O. La martensite est induite uniquement sous 
contrainte et iI n'y a pas de transformation inverse. 
( 5 )  Entre les courbes 4 et 5, il y a apparition graduelle, à o = O, de martensite d'origine 
thermique (a = O, Fm > O et Fo = O). La martensite d'origine thermique n'est pas 
orientée et ne cause pas de déformation macroscopique. Lors de l'appiication d'une 
contrainte, il y a réorientation de la martensite et une déformation macroscopique 
apparait. La déformation par réorientation présente un retour anélastique au 
déchargement (comportement caoutchoutique) et la déformation pseudo-pemianente 
présente au déchargement disparaît avec un c W a g e  à T >& (effet mémoire simple 
forme). 
(6) Enfin, pour T < Mf et o = O, le matériau est entièrement en phase rnartensitique (Fm = 
1) non-orientée (Fo = O). Les courbes de chargement sont semblables à la courbe 5 qui 
est caractéristique du comportement caoutchoutique. Cependant, la courbe G-E et 
I'arnplitude du retour caoutchoutique varie avec la température. 
NOTE 
Le modele actuel est, pour I'imtunt, fonde sur l'enveloppe cle nmrsfomution et de 
réorientation de la martemitique SM contrainte. 12 ne tient pas compte dh f i t  que la 
fiction de martemire Fm 4. contrainle mile pour MI c T < Afpeut être plus grande que 
fa valeur de Fm obteme lors d'une descente de température à contrainte nulle à pmtir de 
T = Af Ce h i e r  car partimiier sera incorporé au m d e  ah^ une version 
su bsequente. 
4.1.2 Approche par surfaces limites 
Les courbes principales de chargement et de déchargement générent ensemble des surfkes 
principales de chargement et de déchargement. La partie du plan o = O pour T < & et 
pour  mut > E > O a O = O est considérée comme faisant partie du plan de déchargement 
puisqu'une idmité de courbes de déchargement de cycles partiels SV posent. Ces Surtaces 
principales forment l'enveloppe des possibilités de parcours pour des cycles de chargement 
en contrainte et en température dans la transformation austénite-martensite. Elles peuvent 
être dculées à partir des données recueiiiies en laboratoire. Cependant, la réponse (ou 
encore la déformation) de I'AMF engendrée par les variations de contrainte et de 
température ne se trouve pas forcément sur une des deux surfaces principales. En effet, il 
est possible de se trouver entre celies-ci. iliustrons cette possibilité à l'aide d'un exemple 
simple. Considérons le cas où la température est maintenue constante à une valeur plus 
grande que la température & et que Ia contrainte varie. L'AMF est alors en chargement 
(ou en déchargement) superélastique. Une coupe des d m  surfaces principales par un 
plan de température constante donne les deux courbes représentées a la figure 4-6a). 
Figure 4-6 Cycles superélastiques. a) Cycle complet superélastique isotherme: courbes de 
chargement et de ddchargement. 6) Cycle partiel, comparé au cycle complet. avec courbe de 
déchargement secondaire. 
S i  Iors du chargement, la contrainte est reIâchée avant que la martensite ne soit 
complètement transformée, le passage de la courbe principale de chargement à ceiie de 
déchargement se fXt sebn une courbe de déchargement secondaire teiie que représentée à 
la figure 4-6b). Cette courbe secondaire est calculée en utiiisant les informations suivantes. 
Le taux de martensite orientée Fo du point initial sur la courbe principale de chargement 
est connu car c'est une des observations. Le taux de rnartensite orientée du point d'arrivée 
sur la courbe principaie de déchargement est connu lui aussi. Ii s'agit en fàit du taux de 
martensite orientée Fo du point initia1 moins Ia valeur d'un facteur cauu~choutique fc en ce 
même point2. On suppose enfin que la pente de la courbe secondaire est égaie au module 
de Young en son point de départ. Ces trois informations permettent d'approximer le 
chemin de la déformation inverse qui pennetfra de rejoindre la courbe principale de 
déchargement. Un raisonnement d o g u e  pour le passage de la courbe principale de 
déchargement à ceiie de chargement (chemin inverse) donne la courbe de chargement 
secondaire de la figure 4-7a). La concavité de cette courbe est opposée à celle de la 
courbe de déchargement secondaire. En reportant les deux courbes sur un même 
graphique, une forme de lentille est obtenue et constitue ce qu'on appelle un cycle 
secondaire (Fig. 4-76). 
* Le m d e  est capable de rendre ptusieurs types de sous£ycies rencontrés dans la littérature. En fàit la 
plupart des AMF ont des souscycles de déchargement qui reviennent vers am et des çousqcles de 
chargement qui visent le plus grand Fo atteint dans le cycle. On obtient ces conditions pour un fc égal à 
Fo au point de départ du sousqcie. 
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Figure 4-7 Courbes secondaires sur un cycle superélastique. a) Courbe seconriaire de 
chargement. 6) Forme de lentille crde par deux courbes secondaires. 
Imaginons maintenant que la contrainte augmente alors que l'on se situe sur une courbe de 
déchargement secondaire. Cette courbe secondaire engendre donc une nouvelle courbe de 
chargement tertiaire ayant comme point de départ le point actuel et comme point d'arrivée 
le point initial de fa courbe secondaire qui a engendré cette nouvelle courbe tertiaire. 
Cette situation peut se produire autant en chargement qu'en déchargement. Ce dernier cas 
est présenté a la figure 4-8. 
Figure 4-8 Courbe tertiaire engendrée à partir d'une courbe secondaire. 
Une courbe secondaire peut donc engendrer une courbe tertiaire qui, à son tour, peut en 
engendrer une autre, et ainsi de suite. La réponse en déformation de I'AMF peut donc 
emprunter une infinité de chemins. 11 est impossible de savoir a l'avance quels chemins 
devront être caldé lors d'une simulation. Il fâut calculer ceux-ci a mesure en fonction de 
l'état de lYAMF7 c'est à dire sa position dans l'espace TG-€-Fm-Fo-fc. 
L'histoire thermomécanique de 1'AMF est représentée par le facteur caoutchoutique fc et 
la hiérarchie des sous-cycles. La courbe de Bézier définie par deux points et deux pentes 
reliées à des points de contrôle a été choisie, en première approximatioq pour modéliser 
les courbes des sous-cycles puisque l'on connaît le point de départ et le point d'arrivée 
calculé à partir de fc du point de départ. De plus, ce comportement caoutchoutique 
présente habituellement une pente égaie ou plus faible quiui retour parfatement élastique. 
Au départ, une pente équivalente au module de Young est donc imposée et, a l'arrivée, la 
pente de la courbe rejointe. En fait, la courbe de Bézier est un cas particulier du krigeage 
des dérivées. Étant donné sa simplicité, nous avons opté pour la courbe de Bézier plutôt 
que de rekriger chaque couplet de points et de pentes. 
L'étude des courbes de comportement issues de la littérature a donc permis de recréer un 
modèle dqAMF qui dépend de la température T, de la contrainte a, de la déformation E, 
des fiactions de martensite Fm et de martensite orientée Fo, et d'un facteur 
caoutchoutique fi. Le but de cette approche est de créer un modèle semi-empirique du 
comportement thermomécanique des AMF. Ii s'agit d'un modèle uniaxial construit et 
calculé a partir de courbes contrainte-déformation isothermes. Les données nécessaires 
peuvent être obtenues par les manipulations expérimentales décrites dans la section 
suivante. 
4.1.3 Méthodologie expérimentale 
La méthodologie suivante est adoptée pour caractériser le comportement 
thermomécanique uniaxiai d'un AMF (voir annexe B pour plus de détails). 
(1) Préparation identique des échantillons de I'Ah4F à modéliser comprenant: mise en 
forme, traitement thermique, précyclage; 
(2) Essais de DSC ou de resistivité pour déterminer les températures de transformation de 
l'alliage; 
(3) Essais uniaxiaux à différentes températures au-dessus de Ar pour évaluer Mds; la 
température au-delà de laquelle on ne peut plus induire 100% de martensite sous 
contrainte. Le module de Young de la phase mère est aussi déterminé, ainsi que la 
pente h/iT des frontières de transformation et Sy à T > Md; 
(4) Essai préliminaire uniaxial a une température T > & afin de déterminer Ia déformation 
martensitique maximale pouvant être atteinte avec cet alliage sans déformation 
plastique. 
(5) Essais uniaxiaux c i - ~  à température constante pour les températures suivantes: Mf - X, 
Mf; M.; (Mf + M.)/2; A.; Ac; (Mds + Ar)/2; et Mds - y. Les paramètres X et Y sont 
spécifiés selon l1étaIement des températures mesurées en (2) et (3). Au total, 8 essais 
uniaxiaux a-€ seront réalisés pour caractériser l'alliage dans tout le domaine de 
température3. Pour chaque essai : 
Selon le domaine de température nécessaire A la simukition, le nombre d'essais peut être 
ccnsiddrablement réduit 
La température d'un essai pour T < Ar doit être obtenue en descente de 
température à partir d'une température T > & avec CT = O a h  d'éviter la 
présence de martensite supplémentaire d'origine thermique ou de déformation 
martensitique pseudo-permanente. 
Lorsque la température est atteinte, quelques cycles partiels sont effectués 
jusqu'a l'obtention du cycle correspondant au maximum de martensite orientée 
sans déformation plastique. 
Les données recueillies en (2), (3) et (4) permettront de déterminer les 
déformations à atteindre lors des cycles partieIs. Les cycles partiels serviront à 
estimer un facteur caoutchoutique local observé lors du changement de 
chargement à déchargement, et vice-versa. 
(6) Le taux de rnartensite orientée Fo est estimé a Taide du module de Young et de la 
déformation martensitique maximaie obtenus en (3) et (4). Le taux de martensite Fm 
est estimé a l'aide du taux de martensite orientée et des températures de 
transformations obtenues en (2). Un facteur caoutchoutique fc est estimé avec le taux 
de martensite orientée Fo et les courbes de cycles partiels obtenus en (5). 
(7) Interpolation par krigeage de courbes a-E à des températures intermédiaires et calcul 
des observations Fo, Fm et fc. 
(8) Importation des courbes dans le modèle de comportement. 
4.1.4 Krigeage des données 
Une fois la lecture des données expérimentales effectuée et le caIcul des paramétres 
complété, 1'AMF est représenté par une structure de données qui est gardée en mémoire. 
Toutes ces données forment quatre surfaces : les surfaces de chargement et de 
déchargement principales, ainsi que les d a c e s  de martensite orientée et d'austenite 
élastique. Les surfaces de chargement et de déchargement principales sont composées 
d'une série de courbes qui, à leur tour, sont décrites par une série de points. Chaque point 
est constitué de six composantes qui proviennent soit des données prélevées en laboratoire 
(température, contrainte, déformation et quelques valeurs du facteur caoutchoutique), soit 
des valeurs calculées à partir des données expérimentales (Ies taux de martensite orientée 
et transformée et toutes les autres valeurs du facteur caoutchoutique). La figure 4-9 
représente l'dure des surfaces principales de chargement (figure 4-9a), et de 
déchargement (figure 4-9b) dans le repère "température-contrainte-déformation". Une 
superposition des deux surfaces est illustrée à la figure 4 9 c  pour bien montrer I'hystérésis 
qui existe entre celles-ci. 
La création des surfaces de martensite orientée et d'austénite élastiques utilise quelques 
points des données expérimentales ainsi que les modules de rigidité des deux phases de 
l'alliage. Ces deux surfaces se comportent de la mime façon qulun matériau classique, 
c'est-à-dire que leur rigidité est supposée indépendante de la température. L a  figure 4-10 
montre ces deux régions élastiques. On voit que i'austénite élastique existe pour des 
contraintes faibles à des températures relativement élevées, tandis que la rnartensite 
élastique peut exister à toute température lorsque la contrainte est élevée. 
Figure 4-9 Suqtaces principales du mBdéle.a) Surfce pnncipole de chargement b) Suglace 
principde de dkchargement c) Superposition des d m  su@aces principales a) et b) 
Figure 4-1 0 Suij.aces élustiques a) martensite Plastique. 6) auténite élastique 
Un des buts du modèie est de prédire, a partir d'un minimum d'informations 
expérimentales, la déformation d'un AM. soumis à une soiücitation uniaxiale lorsqu'une 
séquence de températures et de contraintes appliquées est connue. ï i  aurait été efficace 
d'utiliser un krigeage géométrique à deux dimensions (la température et la contrainte) avec 
quatre observations par point (déformation, taux de martensite transformée et orientée, et 
facteur caoutchoutique). En effet, connaissant température et contrainte, il est facile et 
rapide d'interpoler les observations correspondantes dans l'espace bidimensionnel. Par 
contre, comme on peut Le voir sur la figure 49b, une partie de la surface de déchargement 
s'assoit sur le plan de contrainte nde.  Une série de points ayant les mêmes coordonnées 
possèdent alors des observations différentes. Ii en résulterait un système de krigeage 
singulier, ce qui est impossible à résoudre. 
Afin de remédier à ce problème, les surfaces de transformations ont été paramétrisées 
selon deux paramètres u et v normaiisés entre O et 1. Le paramètre u correspond à la 
température, et le paramètre v à la longueur de la courbe isotherme (longueur de la courbe 
contrainte vs déformation lorsque la température est constante). Ces paramètres u et v 
sont calculés pour chaque point des deux surfaces et gardés en mémoire au même titre que 
les six autres données décrivant un point. De cette façon, il est possible d'effectuer un 
krigeage géométrique dans un espace bidimensionnel (ou les variables sont les paramètres 
u et v) avec 6 o b m t i o n s  par point (température, contrainte, déformation, taux de 
martemite transformée et orientée, facteur caoutchoutique). il est alors possible de 
résoudre ce système de krigeage. Cependant les résuitats se sont avérée décevants en 
terme de précision pour le peu de points expérimentaux utilisés. Le problème a été réglé 
par l'utilisation du krigeage paramétrique de surfaces multi-dirnensioneiies. Les 
UiterpoIations se font pour des couples (u, v) connus. Pour interpoler un point à une 
température et une contrainte connues, il faut calculer la valeur des paramètres u et v 
correspondants. La valeur normalisée du paramètre u est obtenue simplement par 
Il est plus diEde de déterminer te paramètre v car il faut utiliser une méthode itérative. 
Les observations s, Fm et Fo sont des fonctions croissantes, et une variante de la méthode 
de la bissection est utilisée pour déterminer v à la précision désirée. 
En somme, lorsque la température et la contrainte sont connues, il est possible de 
connaitre les valeurs des paramètres u et v correspondants. De plus, cette démarche peut 
être appliquée pour connaître Ies u et v correspondant à une température spécifiée et une 
valeur imposée de n'importe quelle autre observation (contrainte, déformation ou taux de 
martensite orientée par exemple). Dans le cas présent, certaines situations partinilieres 
demandent de comdtre [es paramètres u et v qui correspondent à une température 
imposée et a une valeur d'observation imposée (soit la contrainte, la déformation ou le 
taux de martensite orientée). Dans chacun des cas, la convergence est assurée vers une 
valeur unique de la position (u, v). 
Le krigeage paramétrique dans un espace bidimensionnel avec six observations par points 
a été fkit en utilisant une dérive et une covariance linéaires. Plusieurs autres combinaisons 
ont été essayées (covariance cubique, dérive constante, covariance spline-44 covariance 
spline-2d, etc.) Dans tous ces cas, le modèie passait bien entendu par les points de mesure, 
mais il engendrait des déviations variables d o n  les observations. La dérive et la 
covariance linéaires s'avère la combinaison la plus fiable et le plus facile à contrôler. 
4.1.5 Krigeage des sous-surfaces 
Comme il a été vu précédemment, une courbe principale peut engendrer une courbe 
secondaire qui, à son tour, peut en engendrer une tertiaire, et ainsi de suite. La réponse de 
1'AMF peut donc emprunter une infinité de chemins. Il est impossible de savoir à l'avance 
quelles sous-courbes doivent être calculées. A partir des courbes secondaires a 
température constante, regardons maintenant le cas plus général où des variations de 
température et de contrainte peuvent avoir Lieu. Un déchargement à partir d'un point situé 
sur une surface de chargement primaire génère une surfàce de chargement secondaire, de 
la même façon que dans Ie cas superélastique discuté précédemment. Le calcul de cette 
surface secondaire est fait de la façon suivante. Pour une série de températures balayant 
toute la plage des valeurs possibles, une série de courbes secondaire est calculée pour 
générer la surface secondaire. Les points de départ et d'arrivé sur ces génératrices sont 
déterminés à partir du point sur la surface principale où un changement de sens de 
chargement a été détecté. Pour un changement de température par rapport au point de 
référence, un point sur la surfàce qui possède la même valeur de Fo (pour contrainte 
ciifkente) ne représente ni un chargement ni un déchargement: il s'agit en fiiit d'états 
équivalents à cause de la thennoélasticité de la transfodon. Tous les points de départ 
des courbes secondaires génératrices possèdent donc le même taux de martensite orienté 
Fo. Le calcul de chaque courbe secondaire est réalisé comme précédemment en utilisant la 
température, le taux de martensite orientée et le facteur caoutchoutique. La surface 
secondaire générée par toutes les courbes secondaires est krigée selon u et v entre O et 1. 
Les paramètres de normalisation sont les mêmes que ceux utilisés pour les surfices 
principales. Un exemple de d a c e  secondaire de déchargement engendrée à partir d'une 
surface principale est montré à la figure 4-1 1. 
Figure 4-1 1 kemple  de surfce de ddchargement secondnire. 
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Les concepts utilisés précédemment pour les courbes peuvent être appliqués aux surfaces. 
En effet, il est possible de créer des surfaces secondaires de chargement, ou de générer des 
sudiaces tertiaires à partir d'une surface secondaire. Dans tous les cas, une d a c e  
paramétnsée en u et v est obtenue. Puisqu'il est possible d'imposer des variations de 
température et/ou de contrainte, les variations de contraintes ne suflisent pas à déterminer 
si Ie matériau est en chargement ou en déchargement. Le critère utilisé est fondé sur le 
taux de martensite orientée Fo: si le taux de martensite orientée Fo tend à augmenter suite 
aux variations de contrainte et de température, alors il s'agit d'un chargement et si Fo tend 
à diminuer, c'est un déchargement. 
4.1.6 Calcul de la réponse d'un AMF 
Xi faut absolument connat4tre i'état initial du matériau (température, contrainte, 
déformation, taux de martensite transformée et orientée, facteur caoutchoutique ainsi que 
la hiérarchie des sous-courbes si applicable) pour pouvoir démarrer i'algorithme. Pour 
remédier a ce problème, on impose une contrainte nulle au premier pas de la séquence et 
l'on considère un matériau sans déformation, donc Fo = 0. ii est possible de déterminer Fm 
en fonction de la température. La température et la contrainte peuvent varier en même 
temps, mais dans la séquence, seuls des segments de droite dans le plan T a  sont pris en 
compte. Les courbes continues doivent être approximées par une série de segments de 
droites. 
Le modèle est donc composé de quatre surfaces construites à partir des données 
expérimentales (les surfaces principales de chargement et de déchargement ainsi que les 
surface de martemite et d'austénite élastiques) et d'une infinité de sous-surfaces qui sont 
calculées au besoin. C'est la principale caractéristique du modèle. Le passage d'une 
sufice a une autre est dicté soit par une variation de la tendance d'évolution du taux de 
martemite orientée (décrit plus haut), soit lorsque les paramètres u et v deviennent 
inférieur à 0.0 ou supérieur 1.0 dans le déplacement vers un nouveau point de température 
et contrainte imposées. Ces deux critères d'analyse sont constamment utilisés dans 
l'algorithme. 
4.1.7 Vdidation du modèle KRIGAMF 
La validation préliminaire du modèle est réalisée à partir de quelques cas décrits dans la 
littérature. Le but de ta validation est d'analyser l'évolution de la déformation d'un AMF 
lorsqu'elle est soumise a des vanations de contrainte uniaxiale et de température. Bien 
entendu, une reproduction d'essais réalisés en laboratoire sur de vrais échantillons d ' A M  
est prévue pour une validation ultérieure. Quatre cas caractéristiques sont présentés. 
Pour chaque cas, on retrouve une brève explication, une description des variations de 
contrainte et de température imposées à I'AMF en plus de présenter la réponse a l'aide de 
deux figures. La figure de gauche représente le chemin parcouru par la réponse dans le 
repère température-contrainte-déformation. Dans celie de droite, la surface de 
chargement principal a été superposée à la réponse pour mieux situer ceiie-ci dans le 
repère. 
4. I .  7.1 Premier cas : hystérésis superéWque et sotcs-cycIes u température constante 
L'échantillon est complètement austénitique au départ. La tempéraîure est fixée à une 
vaieur plus grande que & et la contrainte est séquencée de fàçon à reproduire un cycle 
complet et des sous-cycles en régime superélastique. L'austénite est ainsi transformée en 
martensite induite sous contrainte.. La déformation en fonction de la température et de la 
contrainte (la réponse de 1'AMF) pour ce cas est présentée a la figure 4-12. Un tableau 
présentant les variations de contrainte l'accompagne. 


















4.1.7.2 DeunPrne cas : Hystérésis en température 
Ce cycle est également appelé « mémoire double sens assisté ». À partir d'un échantillon 
complètement austénitique sur lequel est appliquée une contrainte sans former de 
niartensite induite, la température (tout en conservant la même contrainte appliquée) est 
abaissée, ce qui transforme Fausténite en martemite. Par la suite, la température est 
augmentée pour revenir à I'état compléternent austénitique. De cette façon, la réponse de 
FAMF trace une hystérésis en température. La figure 4-13 illustre la réponse de I'AMF 
pour ce w de chargement et le tableau joint présente les variations de contrainte et de 
température imposées. 
Température (C) 
Figure Cf 3 Cas 2: Hystdresis en température 
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4.1.7.3 Troisihe cas : Hysérésis avec vananrrtrons imultanées rie contraintes et & 
températures 
Ce cas ressemble beaucoup au deuxième (hystérésis en température demen t ) .  Par 
contre, pendant la baisse de température, la contrainte est augmentée ce qui rend le 
chargement "plus sévère". La réponse de I'AMF est tracée à la figure 4-14. Les variations 
de température et de contrainte imposées sont inscrites dans le tableau qui I'accompagne. 
Figure 4-1 4 Cas 3: variation simultanée de la température et de la contrainte. 
4.1.7.4 Quatriéme cas : Efet caoutchoutique et effet mémoire simple sens 
Ce cas englobe deux caractéristiques très importantes des AMF : l'effet caoutchoutique et 
l'effet mémoire simple sens. On débute avec un échantillon complètement austénitique 
dont on abaisse Ia température jusqu'à une valeur inférieure à Mf. L'échantillon devient 
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alors complètement martemitique. Contrairement aux trois cas précédents, il est composé 
de mutensite d'origine thermique plutôt que de martensite induite sous contrainte. Par ia 
suite, en augmentant la contrainte, la martensite d'origine thermique non-orientée est 
transfomiée en martensite orientée. En ramenant Ia contrainte à une valeur nulle, on 
remarque des déformations pseudo-permanentes causées par l'orientation privilégiée d'une 
certaine quantité de martensite (effet caoutchoutique). Une élévation de température (ici, 
à contrainte nulle) permet de transformer toute la martensite en austénite et ainsi récuperer 
la déformation. C'est l'effet mémoire simple sens. Les valeurs des contraintes et des 
températures imposées sont inscrites dans le tableau qui accompagne la figure 4-15 
présentant la réponse de 1'AMF. 
Figure 4- 15 Cas 4 : comportement caoutchoutique et efler mémoire simple sens. 
4.1.8 Limitations actuelles de KRLGMAF 1D 
Les limitations suivantes sont observées: 
La sollicitation mécanique est uniaxiale non-inversée. 
La température doit être plus basse que Mds. Au-delà de cette température, le 
matériau sort de son domaine d'intérêt et se comporte gradueliement, en l'absence de 
transformations de phases, comme un alliage classique. 
Une importante différence de comportement existe selon l'axe de la ternphture p o u  
Mf < T < Af, parce que la transformation martensitique peut être induite sous 
contrainte à partir de la phase mère, alors que Ia transformation inverse ne peut être 
obtenue sous contrainte à partir de la phase martensitique (dans le domaine 
d'application du modèle). Il faut donc distinguer la martensite d'origine thermique 
(non-orientée) de ceile qui est induite (ou orientée) lorsque des montées de 
température sont effectuées à partir du domaine où il est possible d'obtenir de la 
martensite d'origine thermique, soit pour T < a. Une martensite initialement d'origine 
thermique qui a été réorientée sous contrainte se comporte de la même façon que la 
martensite induite sous contrainte. 
Le modèle actuel est, pour I'instant, fondé sur l'enveloppe de transformation et de 
réorientation rnartensitique sous contrainte. Il est donc valide pour les cas suivants : 
1" Montée et descente en Température et Contrainte lorsque T, > W ; 
2" Montée et descente en Température et Contrainte lorsque T, < Mf ; 
3' Montée et descente en Contrainte et descente en Température pour &<Tc M, ; 
4" Montée en Température a contrainte nulIe lorsque Mf < T < Ar. 
Le modèle n'autorise pas de montée de température en présence de martemite thennique 
et d'une contrainte entre Mf et &. La raison en est que la fiaction de martensite thermique 
non-orientée qui dépend de l'histoire thermique en dessous de hZ du matériau, modifie 
considérablement le comportement mécanique dans cette plage de température et que le 
modèle ne tient pas compte que Fm à contrainte nulle pour Mf < T < & peut être plus 
grand que le Fm d'origine thermique lors d'une descente à partir de T > &. 
Les pas de chargement sont indépendants du temps et le modèle ne tient pas compte pour 
l'instant d'effets viscoélastiques, du fluage ou de la fatigue. 
Cependant, le modèle permet de modéliser qualitativement tous les comportements 
rencontrés dans les AMF sauf l'effet mémoire double sens non-assisté qui dépend de 
contraintes internes developpées durant la transformation; ce qui constitue un autre sujet 
d'étude. 
4.1.9 Développements futurs 
Un modèle tenant compte de la différence entre les fractions de martensite orientée et non- 
orientée permettra de prendre la reléve du modèle actuel dans le domaine Mf < T< & pour 
des changements de direction en température lorsque la fraction de martensite Fm à 
contrainte n d e  pour Mf < T c & est plus grand que la frsction de martensite d'origine 
thermique lors d'une descente à partir de T > &. Les nouvelles courbes génératrices seront 
interpolées à partir des courbes à T = Mf, M,, & et &du modèle actuel. 
Une observation supplémentaire permettra de tenir compte de déformations résiduelles 
proportionnelles au niveau maximum de déformation atteint. Cette déformation résiduelie 
pourra avoir une composante plastique et une composante martensite stabilisée, ce qui 
réduit alors la déformation martemitique maximale. 
Une Surface Limite indiquant le passage en plasticité pourra être généré pour utilisation 
subséquente par des logiciels de calculs. 
Éventuellement, un modèle de comportement tenant compte d'un état de contrainte multi- 
axial sera développé, mais beaucoup de recherche et de caractérisation restent à faire a 
cette lin. 
Ii reste aussi du travail à fàke pour automatiser le traitement des courbes expérimentales. 
Ceci comprend l'épuration de données erratiques parrni les données brutes, l'interpolation 
par krïgeage des courbes intermédiaires pour aflher le modèle surfacique, i'évaluation des 
coefEcients Fm, Fo, fc ainsi qu'une formdation appropriée des donnks pour les rendre 
compatible avec la structure du modèle. 
4.1.10 Condusions sur KRIGAMF 
A partir de données expérimentdes simulées, un modèle de prédiction de la déformation 
d'un AMF a été réalisé. En utilisant Ie krigeage paramétrique comme outil de calai, il a 
été possible de créer des surfaces de chargement et déchargement qui modeiisent Ies 
différents comportements thermo-mécaniques d'un AMF. Les données nécessaires au 
calcul de ia réponse thermomécanique de I'AMF sont interpolées à partir de ces d a c e s .  
Le comportement entre les surfaces principales est calculé à partir de la valeur du Eacteur 
caoutchoutique du point de départ d b e  surface principak. En comparant les résultats 
produits par ce modèle avec des exemples tirés de la littérature (Patoor, Funakubo, 
Charbomier), sa validité qualitative a été vérifiée. Les paramètres que constituent Ia 
fiaction de martensite Fm, la M o n  de mens i te  orientée Fo et le facteur 
caoutchoutique fc permettent de résumer l'histoire thermomécanique du matériau. Les 
propriétés instantanées du matériau, sur une m$ace principale de chargement ou & 
dichargenreni, dépendent uniquement de la température, de la contrainte et sont 
indépendantes du chemin parcouru pour atteindre cet état. L'histoire thermomécanique 
doit être préservée à partir du moment ou l'état thermomécanique quitte une des surfaces 
principdes, et ce jusqu'à ce que l'état thermomécanique rejoigne de nouveau une de ces 
surfaces. Ceci est aussi valide pour les soussurfaces entre elles. 
Le modète permet, à partir d'un nombre réduit d'observations expérimentales, de recréer le 
comportement caoutchoutique pour T < W, l'effet mémoire simple sens à contrainte nulle 
lors de la montée de température à partir d'un domaine martensitique, le comportement 
superéIastique, et l'effet mémoire doubIe sens assisté par la contrainte pour des cycles 
complets ou partiels pour T > M. 
Sans être compléternent générai, ce modèle est sufisant pour la plusieurs applications. 
Atin de permettre son utilisation non-restrictive par d'autres logiciels fondés sur les 
éléments finis, le modèle pourra être complété entre les températures Mr et & en tenant 
compte de la présence de martensite d'origine thermique et généralisé dans une 
formulation multiaxiaie. Enfin, il s'agit d'un premier pas vers d'autres modèles tenant 
compte des déformations résiduelles, de la fàtigue ou de l'éducation des AMF. Ce genre 
d'approche pourrait également s'appliquer à d'autres domaines, comme la plasticité des 
matériaux, par exemple. 
42 Modélisaiion dans un CO- & design &pièces AMI; 
La figure 4-16 illustre la situation de LIBKAMF dans le processus de design et de calcul. 
On peut y voir les étapes nécessaires aux calculs de structure: caractérisation du matériau, 
interprétation et transformation des données expérimentales pour la modélisation (par 
KRIGAMF), puis finaiement, interaction entre le modèle et le logiciel de calcul via 
LIBKAMF. 
du projet 
Figure 4-16 R6Ie de LIBlXXUF danc le processus de design d'une application AiUF à l'aide 
d'outils de calculs numériques. 
Un des principaux objectifs visés par cette approche est de garder possible le 
développement d'une méthodologie axée sur la résolution de cas généraux. C'est 
pourquoi une formulation discrète a été privilégiée. Une formulation discrète pou le 
calcul de structure puisque le cas générai en géométrie l'impose, mais aussi une 
formulation discréte au niveau de la modélisation de matériau. 
Ce choix au niveau de la rnodéiisation de matériau est ainsi motivé: 
Les propriétés thermomécaniques des AMF sont fortement liées a leur histoire 
thermomécanique étant donné I'hystérésis de leurs transformations de phases. Or, une 
pi& de géométrie quelconque en AMF peut se voir imposer des forces et des flux de 
chaleur indépendants dans leur répartition. De plus, la transformation martensitique est 
exothermique et son inverse endothermique; il y a donc génération et absorption 
massique de chaleur proportiomellement à la variation locale de la fiaction de phase. 
L'évolution des propriétés thermomécaniques du matériau en fatigue est complexe et 
dépend fortement de l'histoire thermomécanique du matériau. Dans une structure, 
l'évolution en un point sera affectée aussi par l'évolution des autres. En effet, 
l'évolution non-homogène du matériau aura, entre autres, une influence sur les 
répartitions des contraintes et des températures. 
Les propriétés initiales ponctuelles d'une structure en AMF avant sa mise en service 
dépendent: 
de son procédé de mise en forme et de l'écrouissage local reçu dans une phase 
ou l'autre du matériau; 
des traitements thermiques subis durant la mise en forme et pour l'obtention de 
la phase-mère attribuant les propriétés dYAMF. 
On peut donc conclure dans le cas générai que le matériau est non-héaire et non- 
homogéne. En chaque point de la structure' on doit consid& un matériau différent 
susceptible d'évoluer vers un matériau aux propriétés différentes pendant son usage. 
Aussi. la non-homoaénéité et la dépendance de l'histoire thermo . - mécanique du matenau 
font en sorte aue mur s 'une r é ~ m o n  de con- 
. . 
irnuier le conportement en fatiwe d 
- orme. il faudra simule n o n - u .  r. un a u n  tous les cvcles, 
La discrétisation d'une structure AMF devra tenir compte non seulement de la répartition 
des contraintes et de la température, mais aussi de la répartition de fiaction de phase et des 
disparités dans les propriétés du matériau. 
Un exemple de problème complexe de calcul de structure AMF serait la modélisation en 
fatigue d'une poutre en flexion gauche, refroidie et chauffée par convection, pom laquelle: 
tes opérations de mise en forme et de traitements thermiques donnent des propriétés 
variabIes sur sa section; 
les conditions de sollicitations mécaniques sont muitiaxides; 
les dimensions de la poutre ne permettent pas de considérer la température constante; 
Le présent travail n'a évidemment pas pour objet d'accomplir une telle simulation, mais 
d'élaborer une démarche le permettant éventueiiement. En attendant, on peut, a l'aide de 
simplifications efféctuer des calculs très utiles sur des géométries simples. D'ailleurs en 
effectuant les simplifications appropriées, on retombe sur des méthodes existantes 
développées par d'autres auteursl30, 68, 69, 70, 711. 
Ainsi, la spire du ressort dans la modélisation de Giiiet[68] peut être assimilée, à des fins 
de comparaison, a trois éléments aux tiontières mobiles. Le modèle de matériau est 
linéarisé par morceaux et les propriétés sont considérées comme homogènes; ce qui 
permet à la fois de simplifier le modèle de matériau ainsi que le calcul de structure. Le 
calcul de structure est également simpEé à une torsion pure (permettant un modèle de 
matériau miaxial) et à une température constante sur le rayon de la spire; ce qui selon les 
résultats, est j u d é  et simplifie le modèle de matériau. 
La figure 4-17 présente schématiquement le calcul de la réponse d'une structure en AMF. 
La modularisation a été privilégiée afin de permettre un développement graduel et 
d'assurer une bonne mise en oeuvre informatique. Une double flèche sur ce schéma 
signifie un processus itératif. Une flèche unidirectionnelie indique, pour Ie module de 
départ, un transfert de paramètres ou la capacité de modifier le moduie pointé. Certains 
modules ont des processus itératifs internes et, au besoin, font une copie de travail des 
données thermomécaniques représentant les noeuds dont la mise a jour est réservée au 
module de modélisation de matériaux lorsque tous les modules ont atteint Ieur équilibre. 
Cette modularisation permet également de valider un par un les modules lors de leur 
développement. 
Application de Module de calcul thermique 
(incluant les trandormations de phases) 
thermomécaniques 
Module de modélisation 
thermomécanique de materiaux 
- 
Module de 
Réponse de la modélisation de la 
fitigue 
I 4 ,  1 + I 
Représentation 
discréte de la Données i ~aramttresdu ; Pamdhesdu 
stnicture en AMF thermomécaniques j modèle & i m a e  dematkrhu 
: teprésentant Ie noeud i materiau pour œ i de œ noeud en 
noeud i pour le caid de i Eitigue 
Pour chaque noeud i stnichire 
Caractérisation expérimentale Caractérisation 
expérimentale 
résultats de simulation micro-mécaniques 
Figure 4-I 7 représentation schématique du calcul de la réponse d'une structure en M. 
Un obstacle important à Ia résolution de cas généraux est le passage d'un modèle 1D a un 
modèle 3D. li est possible, avec la version actuelle de LIBKAMF, de modéliser des 
chargements de types différents, tels la traction et la compression pour un même matériau, 
à l'aide de plusieurs fichiers de matériaux. Mais le nombre de cas résolus par cette solution 
(notamment la flexion) est Limité. La section suivante avance des considérations pour le 
passage à un modèle 3D. 
4.3 ModéIisaîion aicl#ale 
Cette section se veut une première réflexion sur la modélisation tridimensiome~e des 
AMF en tenant compte des concepts mis en relief dans les sections précédentes. Aucun 
modèle complet de comportement des Ah4F n'existe à ce jour et les modèles triaxiaux 
commencent a peine à émerger. Cette réflexion vise un passage conceptuel du modèle 
uniaxial KRIGAMF a un modèle triaxial. Cette transformation n'est pas effectuée dans le 
cadre de ce travail. 
4.3.1 Modèles de plasticité 
La pseudoplasticité des AMF laisserait prévoir une adaptation possible des modèles de 
type éiasto-plastique ou élasto-visco-plastique. Cependant phsieurs mécanismes dans les 
AMF se différencient de la plasticité: 
Les mécanismes de déformation martensitique se font par ghssements ordonnés 
d ' i n t e h  et non par flot de matière. 
Les AMIF ne sont pas visqueux en superélasticité (P&) et Ia vitesse de déformation 
n'infiuence pas les conditions de leur transformation. Cependant, cette vitesse de 
déformation a une iduence sur leur comportement par le biais d'un échaaement du 
matériau (et une possible absorption plus grande d'énergie). Un paramètre interne 
serait approprié pour modéliser cet effet. L'effet de la vitesse de déformation sur le 
comportement caoutchoutique (T<ib&) est peu ou pas documenté. Les vitesses de 
défôrmation sont rarement rapportées dans les articles sur les AMF. 
Il y a peu de phknomènes de relaxation à 'Ph lors  de déformation par transformation 
induite, mais à Tc&, une forme de relaxation inter-variantes mène à une 
pseudoplasticité réversile lors de Ia transformation martensitique inverse. 
La pseudoplasticité présente à T<Ar induit un durcissement par déformation, mais les 
courbes restent non-linéaires et présentent une hystérésis de chargement- 
déchargement. 
II y a bien un équivalent de "drag stress" lors du glissement des interfaces. Ki est 
considéré comme étant la cause de i'hystérésis. ii varie avec la température. Ce n'est 
pas le même phénomène que dans le cas de la plasticité. 
Étant donné les différences physiques et malgré les similitudes de certains comportements 
dans certaines conditions, les modèles de plasticité ne peuvent être appliqués tels quels a 
cause de la déformation martensitique. Un modèle général d'AMI? (incluant la plasticité 
post-transformation) pourrait pIus hciiement modéliser la plasticité, comme un cas 
particulier (où la déformation de transformation est nulle), que l'inverse. Cependant, les 
concepts tels que les "back-stress" et "drag-stress" retrouvés dans ces formulations sont 
intéressants. Les sections suivantes résument les approches de quelques auteurs. 
4.3.2 Patoor et ai.[72,73,74,75] 
Une approche valide serait, dans une structure, de modéliser chaque grain, en specifiant 
son orientation, et d'avoir des éléments tampons entre chaque grain pour inclure l'&et 
des interfaces et des joints de grains. Pour le calcul de piéces faites d'un nombre réduit de 
cri- cela peut toujours fonctionner, mais la vérification de l'orientation de chaque 
grain d'une structure s'annonce impraticable. Pour pallier la situation, on considère une 
direction équiprobable pour un certain nombre de grains dans une ceIIde de déformation. 
On peut même à la limite simuler une texture dans le matériau. Les essais doivent être faits 
à partir de monocristaux dont les difEcultés d'élaboration peuvent varier selon les alliages 
ou encore avec des données provenant d'autres simulations. Patoor et al. ont développé 
un tel modèle. Celui-ci est cependant, pour l'instant, limité à la superélasticité. L'approche 
micromécanique pourrait s'avérer utile pour évaluer les propriétés de polycristaux avec ou 
sans texture. Cette fiiière pourrait s'avérer très intéressante pour fournir les données 
nécessaires à une modélisation, à une échelle, plus macroscopique, du type de celIe 
effectuée par KRIGAMF. 
4.3.3 Lexceiient et Lich[76] 
Lexcellent et Lich, dans une revue de Littérature, concluent que même si certains modèles 
publiés présentent des résultats moyennement rapprochés des observations expérimentales, 
la modélisation des effets dus a la transformation de phase n'est pas encore réeliement 
comprise (1991). La plupart des modèles existant sont uniaxiaux ou incomplets dans le 
domaine themique. Ces auteurs recommandent: 
l'utilisation de variables d'état tensorielles reliées a la déformation martemitique; 
une analyse poussée des phénomènes dissipatSs afin d'améliorer la formulation 
thennodynamique; 
l'intégration des processus d'éducation qui, selon eux, sont essentiels à l'utilisation 
technologique des AMF. 
4.3.4 Sun et Hwang[27 
L'approche la plus globale au niveau du domaine de température, dans les articles revus, 
se retrouve dans le modèle multiaxiai de Sun et al. (1993). même si a 
l'interprétation faite des mécanismes de déformation n'est pas complètement documentée. 
La formulation est également lourde par rapport à la précision obtenue; i1 y a linéansation 
excessive, et même si le modele donne des résultats acceptables pour certains Ni-Ti (les 
AMF au comportement le plus « linéaire par morceau »), celui-ci éprouverait des 
diflicultés a représenter un AMF aux comportements moins linéaires. 
Les hypothèses de base et I'échelie du matériau modélisé sont très semblables à celles 
utilisées dans le modèle KRIGAMF. Sun et al. font appel a une déformation moyenne & 
pour le volume de l'élément afin de tenir compte de la non-homogénéité de la 
déformation. 
Le modèle présente une formulation biphasée austénite-rnartensite et les transformations 
sont fonctions de Ia température T, du tenseur de contrainte g, du tenseur de déformation 
moyenne &, et de la fiaction de martemite Fm. Les déformations macroscopiques sont 
considérées être contrôlées par un ou une combinaison de des trois procédés suivants: 
déformation par induction de martensite; 
réorientation de variantes de martensite initialement autoaccommodantes; 
r réorientation de variantes de martensite orientées vers d'autres variantes 
d'orientations différentes. 
Les wactéristiques actuelles du modèle de Sun et al. sont tes suivantes: 
Le modèle est valide dans tout le domaine de température. La formulation n'est pas 
généralisée pour les différents procédés de déformation. Les trois cas sont traités 
.&parément, puis combinés. 
Le modèle (comme KRIGAMF) est limité pour le moment à une contrainte nulle 
durant une augmentation de température entre Mf et &. 
L'histoire thermomécanique du matériau est représentée par la fiaction de martensite 
présente, et le tenseur de la déformation rnartensitique moyenne locale; ce qui rejoint 
les recommandations de Lexcellent et a1[76]. 
L'énergie interne causée par l'inclusion de mens i t e  non-orientée est calculée selon 
une solution basée sur la méthode d'EsheIby et le schème autocohérent. 
La différence d'énergie de smfhce des grains entre les dewc phases est prise en 
compte. 
L'énergie dissipée est considérée comme étant une fonction linéaire de la M o n  de 
martensite cumulative Wd = D,Fm , ou Do est considéré constant. 
Le modèle ne tient pas compte de la relaxation pseudoélastique lors de la déformation 
par réorientation de vaciantes. 
Un effet de la vitesse de déformation se traduit par un échauffement; il ne peut donc 
pas ëîre considéré dans une déformation isotherme. 
Le modèle n'est pas intrinséquement f m é  et laisse la porte ouverte a t'intégration des 
phénomènes négligés jusqu'ici et de fonctions d'interpolation non-linéaires pour 
améliorer les performances. Il tàudrait aussi évaluer sa capacité à représenter 
adéquatement les sous-cycles; ce qui n'est pas mentionné dans les articles de ces 
auteurs. 
Aussi, les travaux rapportés par Sun et al. ne sont pas terminés et ils proposent, entre 
autres, de tenir compte du « work hardening » retrouvé dans les AMF polycristaiüns par 
un terme suppIémentaire (dépendant de la fiaction de martemite, de la température et de 
la tailie moyenne des grains) mesuré expérimentalement et ajouté à la formulation de 
l'énergie élastique interne. 
4.4 Passcge & W G A M F  vers la moctdisaûaaon trkhk 
Les bases du modèle uniaxial KRIGAMF peuvent ëtre poussées plus loin par 
généralisation a un schème tensoriel tel que montré au tableau 4-1. 
Tableau CIParamètres de KRIGAMF lors du passage de I 'unicaxial au hiaxial. 
Fo h a i o n  de martemite orientée Fo 1.
fc Fanair raatchoutique empirique pour 1 fc I 
1 macroscopique ainsi que d'autres efïets 1 
1 expérimentalement. Dome la vaieur de I 1 Fo* = F d c  de part et d'autre de I 1 l'hyaérésis pour des cycles partiels. I 
tenseur de contrainte dévhtorique 
tenseur de déformation élastique 
temettr àe déformation niarteasitique 
tenseur de déformation plastique 
fiaction de martensite (scalaire) 
Fraction de m a . t e  orientCe (tenseur) 
Facteur caoutchoutique scalaire fonction & la 
JFO' -- - FOI = JFO - FO I fi,/& Fo) -  -- 
La formuiation est alors implicite de faGon 4 
permettre les multiples chemins de décharge permis 
par tes mis axes. Représente essentieUment le 
Tenseur de «Back stress>) inartensitique pour tenir 
compte & l'orientation de l'hystdrésis. Représente 
l'histoire M e  récente de la dtformation 
niartensitique 
NOIE: les akfonnatiom &es à dila~ation thermique ne sont pas incluses c h s  le malele; 
ce sont les logiciels de calculs utilisant le m d l e  qui en tiennent compte. 
Dans une approche sembiable à ceiie de Sun et ai. (et de Patoor et al., a pIus petite 
échelle), pour les polycristaux, on peut considérer que, dû a i'équiprobabilité de 
l'orientation des grains, nous aurons en fait une réponse moyenne avec la participation de 
chaque variante, peu importe la direction de la contrainte appliquée. Ii y aura donc une 
distribution, reliée à la contrainte d'induction de rnartensite de chaque variante, qui ne 
varie pas selon l'orientation de Ia celIule. Ains'i, les relations Fm(T,od), Fo(T,o.) et donc la 
déformation totaie E(T, ad, Fm, Fo, fc, ab) seront indépendantes de l'orientation à 
l'intérieur de la ceiiule. 
Les cellules tridimensionneiles doivent contenir un minimum de grains, pour ne pas avoir a 
tenir compte : 
de l'orientation des grains, et de I'anisotropie des monocristaux fonnant les différents 
graUiç; 
des variations dans le contenu des éléments d'alliage qui changent localement les 
vdeurs des températures des transformations; 
du fait que l'énergie nécessaire à la germination et la croissance de certaines variantes 
est pius élevée que pour d'autres et que certaines variantes sont avantagées. 
On peut alors considérer le mélange austénite-rnartensite comme un matériau à trois 
phases: 
une phase austénitique, haute température; 
une phase martensitique autoaccommodante 'M-' dont les déformations 
martemitiques causées par les aiguillettes de martensite qui la composent s'annulent 
entre elles; elle peut contenir des cristaux, ou des portions de cristaux de martensite 
appartenant a la variante orientée selon la déformation martensitique macroscopique; 
une phase martensitique orientée ''hl,," dont la totalité des aiguillettes de martensite qui 
la composent est orientée selon la variante locale la plus proche de la déformation 
martensitique macroscopique. 
De cette Façon (si on néglige, pour l'instant, les effets de texture) le matériau est 
initialement isotrope et les propriétés anisotropes qui se développent lors de déformations 
martensitiques et plastiques dépendent du niveau de déformation et de i'histoire 
thermomécanique mais sont indépendantes de la direction de déformation dans le 
référentiel physique. On a, en quelque sorte, "isotropie" de I'anisotropie, dans ie sens où 
l'on a la même réponse du matériau par rapport à un référentiel, peu importe ce 
réferentiel. Ceci permet de considérer une phase austénitique isotrope, une phase 
rnartensitique autoaccommodante isotrope et une phase martensitique orientée anisotrope 
dont les propriétés dépendent de l'histoire thermomécanique, mais pas de l'orientation. Ii 
fàut cependant noter que les fiactions de phases et les propriétés directiomeiies de la 
phase rnartensitique orientée, elles, dépendendent de l'histoire thermomécanique de la 
cellule. Un tenseur de (Back stress» martensitique, ajouté au modèle (Uniad), tient 
compte de l'orientation de l'hystérésis dans l'espace triaxial en combinaison avec la 
température. 
L'autoaccomodation est donc considérée. à une échelle plus grande que ceiie des 
plaquettes de martemites adjacentes; elle est a i'écheiie des grains constituant la celluie. 
Les déformations martensitiques macroscopiques sont considérées être contrôlées par un 
ou une combinaison des trois procédés suivants: 
déformation par croissance et décroissance de martensite orientée induite sous 
contrainte; 
réorientation de variantes de martensite autoaccommodantes; 
réaccommodation de variantes de martensite orientées; 
La réorientation de variantes orientées dans une direction vers une autre direction est 
considérée comme une combinaison de ces procédés; ce qui est cohérent avec les 
mécanismes de minimisation de l'énergie interne en cours dans le matériau. 
Les sudices d s  des transformations et les capacités de déformations martensitiques 
triaxides restent à déterminer. L'équipement multiaxid, les matériaux et le temps de 
laboratoire nécessaires a I'évaiuatioa compléte de ces mfkces représentent un coût 
prohibitif et, pour l'instant, il y aura lieu de recourir à une approximation a partir d'essais 
uniaxiaux en tension, en compression et en cisaillement du matériau, ou à partir de 
résultats de simulations micromécaniques. À ce titre, les travaux de El Amrani[l'l] 
pourraient aider a évaluer ces surfaces (figures 4- 18,4- 19, et 4-20). 
Figure Cl8 Sugluce de chargement correspondant à f=O et f=50% de martemire induite sous 
conhainte aims le pian bzmial pour des variantes de ype 0-1 -1. [Z 71 
Figure 4-19 Diférentes surJace de chargement pour f=50 de martemite en fonction du ope de 
vurimres utilisées. a) variantes 2-11-12, 6) trunsformation isovolumique et c) variantes 0-1 -1. 
cl 71 
1 - Traction al 
2 - Traction biaxée 
3 -Traction a2 
4 - Compression q 
5 - Compression 02 
6 - Cisaillement 
a - variantes 2-1 1- 12 
0.04 O. 12 
b - isovolwnique 
-0.12 -0.04 
E 11 c - variantes O- 1 - 1 
Figure 4-20 Définnation maxlmaxlmaIe de transformation. t vol ut ion pour djj'èrents types de 
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Le phénomène d'éducation et l'incorporation de la déformation plastique restent deux 
difEcultés majeures à intégrer dans un modèle. On peut envisager les solutions suivantes: 
Un champ de contraintes internes fonction de l'histoire de la déformation et des 
fiactions de phases en présence, pourrait être utilisé pour simuler l'éducation. 
La déformation plastique nécessite un tenseur de déformation supptémentaire a; son 
influence sur la déformation martensitique maxjmaie et le piégeage de la déformation 
martemitique devront être investigués. La martemite orientée piégée ou stabilisée 
nécessite un tenseur pseudoplastique supplémentaire ~ p p  our permettre sa réversibilité 
dans certaines conditions (échauffement supplémentaire). La martemite non-orientée 
piégée ou stabilisée peut, elIe, être incorporée en imposant une valeur minide de Fm 
plus grande que O dans la plage de température aflFectée. Dans les polycristallins, les 
interfaces et l'accommodation entre les grains ont un effet sur les conditions de 
tdorrnat ions de phase., ce qui fait en sorte que la valeur m a x i d e  de dm -- sera 
plus petite que 1 et donc qu'on ne peut pas orienter 100% de la martensite ni atteindre 
le niveau de déformation rencontré dans les monocristau. De plus, les effets 
dynamiques de cet aspect devront être observés et anaiysés a h  dY&e intégrés au 
modèle. 
Une fois ces deux aspects incorporés au modèle (la plasticité en priorité), il sera alors 
possible d'y greffer un module complet de fatigue. 
5. Caractérisation, modélisation et calculs de ressorts hélicoïdaux 
Ce chapitre a pour objectif d'appliquer la démarche développée (section 4.2) a une 
composante AMF très utilisée comme actuateur, le ressort hélicoidai. Le cas de la torsion 
cylindrique y est par le fait même résolu, puisqu'il s'agit de l'hypothése adoptée pour la 
soficitation mécanique des spires du ressort hélicoidal. 
5.1 ObjecnYs spécifiques: 
Estimer la réponse d'un ressort hélicoïdal soumis a des chargements 
thermomécaniques quelconques dans la plage de température T > A,. 
Optimiser Ie dimensionnement de ressorts afin de maximiser les performances du 
matériau a mémoire utilisé et d'en réduire la quantité, donc le poids et les coûts. 
5.2 Cadre: 
Les calcuis s'effectuent dans un cadre de design en petite entreprise limité par des délais 
de calculs raisonnables et un support informatique modeste. La caractérisation du matériau 
doit être simple et rapide. Au point de vue caicul, la rapidité a priorité sur la précision (qui 
se doit tout de même d'être acceptable). 
Dans le domaine de température T r A,, il est possible d'exploiter l'effet mémoire de deux 
Dans un cycle d'effet mémoire sim~le sens uour leque!: 
Dans un premier temps, un ressort hélicoïdal AMF est déformé axiaiement Ion 
d'un chargement suivi d'un déchargement, à partir d'un matériau vierge de 
déformation d'origine martensitique, de façon a obtenir une défiexion résiduelle à 
une température A, < T < &. Cette déformation résiduelie ne comprend pas de 
déformation plastique au sens permanent; eiie est considérée wmpIétement 
réversible lors d'un chauffage au-dessus de & a contrainte nulle. 
Dans un dewtiéme temps, le ressort est placé dans un dispositif fixant le 
déplacement. Deux situations supplémentaires peuvent survenir: 
1- il y a un jeu entre la tête du ressort et l'appui; 
2- Le dispositif fixant le déplacement est remplacé par une force variable en 
fonction du déplacement, tel un contre-ressort. La fonction force- 
déplacement est connue. 
Dans un troisième temps, le ressort AMF est chauffé à une température supérieure 
a celle où sa déformation initiale a eu lieu. 
D ans un cycle d ' a  rnhoke double sens a s  Iste DOW lequel; . , 
Dans un premier temps, un ressort hélicoïdal AMF est déformé axialement lors 
d'un chargement, à partir d'un matériau en phase austénitique, de fàçon a obtenir 
une déflexion élastique ou superélastique par induction de transformation sous 
contrainte à une température T > &. Cette déformation ne comprend pas de 
déformation plastique au sens permanent; eues est considérée complètement 
réversible. 
Dans un deuxième temps, le ressort est placé dans un dispositif fixant le 
déplacement ou imposant une force supplémentaire variable en fonction du 
déplacement, tel un contre-ressort. Dans cette situation, la fonction force- 
déplacement est connue et le ressort est en équiliire avec la force initialement 
déployée. 
Dans un troisième temps le ressort AMF est refioidi ou chadfé. 
Le problème consiste donc à calculer la réponse thermomécanique du ressort en fonction 
de forces (ou de déflexions) et de températures appliquées. Les paramètres a considérer 
sont: les dimensions du ressort, le matériau utilisé et le jeu entre la tête du ressort et 
l'appui fixe ou l'origine d'une fonction de forcedéplacement. 
Ce problème a trois volets: 
1. Caractérisation du matériau AMF 
2. ModéIisation du matériau AMF 
3. Calcul de structure pour te ressort AMF 
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Ces volets sont intimement liés, mais la solution apportée est infiuencée principalement par 
Ie modèle de m a t h .  Comme il n'existe pas présentement de modèle thermomécanique 
simple pour des sollicitations 3D, le modèle utilisé ici est une version linéarisée biplanaire 
(détaillé à Ia d o n  5.6) de KRIGAMF (détaillé à la section 4.1). Ii a l'avantage d'être 
trés rapide et utilisable sur PC. C'est un modèle à sollicitation mécanique ID. Ceci 
influence donc: 
1. le calcul du ressort hélicoïdal pour lequel ont été faites des hypothèses 
simplificaîrices afin d'approximmer la sollicitation mécanique a un état uniaxial 
plutôt que de convertir la réponse de la modélisation uniaxiale du matériau à 
une sollicitation mécanique multiaxiale. 
2. la caractérisation thermomécanique du matériau pour le modèle biplanaire dont 
ta soiiicitation mécanique 1D a été choisie de façon a représenter la sollicitation 
mécanique rencontrée en 1. 
La solution est élaborée selon l'approche discrète précédemment introduite à la section 
4.2. Les hypothèses de modéiisation de matériau et des hypothèses supplémentaires sur les 
ca Ids  sont reportés respectivement aux annexe C et D. 
5.5 Calcul de ressorts hélicoï"rinur AMI; 
La soüicitation sur une spire du ressort est approximée par la torsion pure (des réflexions 
sur le facteur de Wahl suivent à la section 5.5.1). C'est une hypothèse classique qui a été 
reprise notamment par Gillet[68] dans ses calculs de ressorts AMF. Les hypothèses 
géométriques dassiques de déformation en torsion pure sont indépendantes du matériau et 
sont donc valides pour les AMF. 
ï i en découle les équations suivantes: 
oir Ab est Ia déflexion, a Ie nombre de spires actives, D le diamètre moyen 
de l'hélice et i ~ ,  l'angle de torsion unitaire sur le fil. 
FD 
M = - 2 =24r, (r) r'dr 
où M est le moment effectif sur les spires, F, la force axiale appliqué sur le 
ressort, ta(r), la répartition du cisaillement sur le rayon de la section du fil. 
oii */& est la déformation de cisaillement locale à la position r sur le rayon. 
Donc, si on a caractérisé le matériau de fàçon à obtenir la fonction 5pt(yeiiT), on obtient: 
Ceci permet de caiculer la réponse Mm(y,T) et accessoirement F=f(Ah,T). 
Bien sûr, pour les AMF, la fonction tb,=t(yec,T) est non-linéaire et présente une hystérésis, 
ce qui la rend dépendante de l'histoire thermomécanique. C'est donc le rôle du modéle de 
matériau AMF de garder à jour les propriétés themomécaniques du matériau au fur et a 
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mesure que le calcul s'effectue pour un chargement thermomécanique donné. Par ailleurs, 
r*=t(ye,T) est non-linéaire, mais eiie doit physiquement être une fonction continue. 
Pour résoudre ce problème, la solution de Gillet[68] est intéressante, mais reste 
intrinsèquement limitée à une loi de comportement linéaire par morceau. On peut donc 
difficilement l'étendre à la déformation en torsion dans le domaine caoutchoutique, ni 
passer à un modèle de matériau moins linéaire si besoin. En effet, un terme de calcul 
s'ajoute pour chaque nouvelle section linéaire du modèle. De plus, la formulation n'est pas 
encore généralisée dans l'espace température-déflexion-force. 
La solution adoptée ici utilise des éléments linéaires disposés sur le rayon de la section. Ils 
sont dans cet emploi l'équivalent, en plus souple, de la méthode incrémentale utilisée par 
Giilet[68]. En effet, selon la solution adoptée, le calcul du ressort est: 
indépendant du modèle de matériau, 
indépendant de la répartition de températures sur le rayon de la spire. 
A force appliquée nulie, si on negiijge le poids du ressort (sur lui-même), on peut 
considérer qu'il n'y a pas de déflexion, que y = 0 et que la température du système 
importe peu. D'une part, pour une variation infinitésimale de déflexion ah, on enregistre 
une variation d'angle unitaire de rotation w, et donc sur le rayon du fil AMF une 
vanation @(r) =r*. D'autre part, le système peut subir une variation de 
température a@). La solution implique donc de calculer, au moyen du modèle de 
matériau AMF, la contrainte de cisaillement T& en chaque noeud, selon les et aT 
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locaux, en fonction de l'histoire thermoméwiique du noeud. Le moment d M  développé 
par la spire est par la suite calcdé à partir de l'équation 5.4 en interpolant linéairement 
td r )  entre rl et R de chaque dément. L'intégrale se résume à additionner les moments 
développés par chaque élément cylindrique représenté en symétrie axiale par deux noeuds, 
tel que présenté à l'équation 5.5. 
Du point de vue sbucture, on obtient donc à l'aide de cette méthode la variation de force 
pour une variation de déflexion. Le problème posé impose l'inverse: la défiexion en 
fonction de la force. On trouve cet inverse par une méthode itérative. La méthode de la 
sécante a été choisie pour sa rapidité de convergence. Malheureusement cette méthode 
n'est pas la pIus stable et présente une possibilité de divergence. Elle a donc été modifiée 
pour un contrôle de l'intervalle de recherche de soiution. 
Avec le programme développé a partir de cette solution, on peut, à l'aide du modèle de 
matériau, en imposant une variation de force ou de déflexion, etlou de température, 
calculer la défiexion alou la force développée par un ressort hélicoïdal. À chaque pas de 
calcul, la répartition de la contrainte de cisaillement sur le rayon est disponible; on peut 
donc au besoin évaluer et localiser le maximum. ii est donc possible, à I'aide des résultats 
de chaque pas de caicul (à un degré de hesse désiré), de bâtir des fonctions simples 
représentant des paramètres (force, déflexion, contraintes sur le rayon) en fonction de la 
température. 
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Exemple: A force appliquée nuile et en préscncc de dtformation pscudo-permantntt'. si le couple 
rémitant sur la section d'une spire est mil, œia ne veut pas due que la contrainie de cisaillement 
est nulle et égaie sur tout le rayon De plus, ii est pratique d'estimer quel est le couple à appliquer 
à une températurt donnée pour obtenir ia défiexion résiduelle d&hk au déchargement Cette 
information supplémentaire peut être obtenue par itération à la température A.. Cette valeur de 
coupIe A appliquer n'est pas néceçsairement valide à des températures plus basses, mais permet 
de mettre en état La stnicture pour modéliser l'effet mémoire simple sens. 
5.5.1 Facteur de correction sur la contrainte 
Le tacteu de correction de Wahl[771 pour les ressorts hélicoïdaux n'est pas utilisé ici 
même s'il est recommandé (sans aucun détail sur sa plage de validité) dans la norme 
japonaise[78] sur les resson hélicoidaw AMF. La raison étant que les formules de Wahl 
considérent un matériau dont la rigidité élastique est homogène et constante. Or, dans les 
AMF, le moduie de rigidité à Ia fibre externe lors d'une transformation partielle (c'est ce 
qui nous intéresse) est beaucoup plus faible que le module initial. Cela porterait a croire 
qu'un déplacement du centre de rotation dans le fil AMF subissant des déformations de 
transformation a moins d'effet sur la contrainte maximaie atteinte à la fibre externe que 
dans Ies matériaux classiques à cause de la meilleure répartition des contraintes sur la 
section. Un fàcteur multipiicatif spécifique, qui serait plus faible que le facteur de Wahl 
1 Suite A un chargement et un déchargement mécanique impliquant de la déformation de transformation 9 
une tempéraon T < Af, par exemple. 
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pendant la transformation mais toujours fonction du ficteur de forme du ressort, aurait a 
être développé. Le facteur de Wahl reste sans doute vaiide dans le domaine élastique de 
1'AMF et pourrait avoir une inauence sur le début d'induction de transformation. Mais, 
comme la contrainte d'induction de transformation est ici évaluée expérimentalement sur 
un ressort, elle incorpore déjà ces corrections. La contrainte d'induction pourrait par la 
suite varier sur le rayon de Ia spire, à meSuTe que l'on avance vers le coeur, puisque de 
moins en moins &"ée par les effets de i'&ort tranchant. L'erreur ainsi induite est 
négligeable puisque le coeur de la spire ne participe que peu à la réponse mécanique du 
ressort. 
5.6 Modélisation du maZéBau AMF 
Le modèle biplanaire utilisé est basé sur une courbe contrainte déformation r = r(y) à 
T = cte. Les courbes r = r(y) aux autres températures sont évaiuées par une translation, 
selon la pente d'induction de transformation sous contrainte &/aT dans le plan r-T, et une 
translation élastique équivalente selon G(&/@) dans le plan r-y. Le comportement 
d'hystérésis est représenté par un modèle dit "points de retoursn[79], selon une pente 
d'instabilité (voir D, figure 5-1) évaluée graphiquement et considérée indépendante de la 
température. 
figure 5-1. Reprdsentation schématique di  moiidle bzplanuïre. a) Coupe ri température constante 
avec idenfijkation des coeflcïents. b) Représentation biplanaire dans l'espace Température- 
Contrainte-Déformation 
Le comportement d'hystérésis pôur la modélisation dans l'axe de la température est fondé 
sur le concept de déformation martensitique équivalente à dXërentes températures, due à 
la thermoélasticité de la transformation, tel qu'appliqué dans KRIGAMF (section 4.1). 
Mi, pour une déformation martensitique identique, obtenue a deux températures 
différentes d'un type de chargement ne variant que selon L'amplitude de contrainte et de 
déformation totale: le matériau est dans le même état de phase et ce, grâce a la 
thermoélasticité. La contrainte supplémentaire a température plus élevée est due à une 
composante purement élastique. Le raisonnement s'applique également aux sous-cycles 
d'hystérésis. 
Ceci permet de sirnpmer la description du matériau par les paramètres qui apparaissent au 
tableau suivant: 
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Tableau 5-1 Paramètres expérimentma du moàèle biplanaire. 
1 B 1 Module de rigidité apparente pendant la ~ o r m a t i a .  
Tref 
A 
Tempéraaire à laquelle la courbe contraintedéformation de n%hnce a été effecaiée. 
Module de rigidité de la phase méie (austénite) 
C Module de rigidité de la dewiéme phase @eut être approximé par A, lorsque la 
D 
a 
simulation ne se rend pas jusqu'à cet état) 
Pente d'instabilité @ < B) 




de transformation du matériau a Tref 
contraime symbolisant la fin de la transformation inverse à Tref 
déformation maximale de &ormation à Tref (approximée comme étant constant ai 
&,/Or 
Les huit premiers paramètres peuvent être tirés d'un seul essai de déformation ID à 
température constante. Le dernier est obtenu, plus ficilement, par une série d'essais 
sous une contrainte constante à différentes températures, soit par résistivité sous 
différentes contraintes en balayage de température. L'obtention de ces valeurs sera traitée 
plus en détail à la section suivante. 
5.6.1 Caractérisation du matériau AMF en cisaülement 
En raison de son comportement thermomécanique plus complexe, les AMF présentent des 
caractéristiques plus nombreuses. Les influences de compositions et de traitements 
thermiques sont critiques dans l'obtention d'un comportement donné. Aussi, le 
température) 
pente thermœlastique de contrainte d'induction de transformation selon la 
comportement en cisadiement de deux piéces d'un AM., d'une même coulée, laminé en 
plaque ou tréflé' sera d i r e n t  parce que ces pièces n'auront pas eu le même écrouissage 
et un traitement thermique rigoureusement équivalent pour l'obtention d'une 
microsûucture identique, en plus du fait que le ratio de taille de grainlsection sera 
d i r e n t .  
L'idée est donc de caractériser le matériau dans l'état le plus rapproché de son application. 
Ainsi pour un fl de diamètre donné, on pourra optimiser les dimensions restantes 
(diamétre d'hélice, pas d'enroulement ) selon la réponse nécessaire du ressort pour 
l'application. S'il s'avérait que le diamètre du fl choisi au départ ne soit pas adéquat, on 
pourrait alors en premihe approximation utiliser ses propriétés pour des diamètres voisins. 
Mais, plus on s'éloigne du diamètre du fil caractérisé, plus on s'éloigne des propriétés du 
matériau simulé. 
Le modèle biplanaire, utilisé ici, a besoin d'une courbe r-y à une température constante 
plus élevée que &, et de la pente &in d'induction de transformation. Le modèle, pour 
simplier la programmation, n'est pas défini à une température T < A,. 
Caractériser un f3 Ah4F de petit diamètre en cisaillement pur est un problème complexe. 
Les critères de  pseudo-écoulement et de calcul de rigidités équivalentes, selon les 
différents types de sollicitation, sont très complexes pour les AMF et ne permettent pas 
toujours efficacement d'évaluer la courbe r-y à partir d'une courbe a-E, surtout si l'on 
tient compte de l'anisotropie induite par le tréfïiage. 
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5.6.2 Hypothèse de déformation volume constant 
Une première méthode consiste à convertir les résultats de traction en courbe de 
cisaillement en utilisant les équations classiques de résistance des matériaux mais en 
considérant un coefficient de Poisson de 0.5 pour la déformation de transformation induite 
sous contrainte. Ceci correspond à une déformation à volume constant. Pour le reste de la 
courbe, le coefficient de Poisson de la phase mère élastique est utilisé. Dans le cas du Ni- 
Ti, les valeurs varient de 0.25 à 0.41 dans la littérature; 0.33 a été utilisé dans le présent 
travail. 
On peut donc, en évaluant le module de rigidité initial, en mode superélastique, séparer les 
déformations élastique et anélastique, et ainsi appliquer une loi de mélange 
proportionnelie. 
Pour Ia conversion traction -, cisaillement, nous avons en traction u n i ~ a l e :  
nous aurons donc en cisaillement: 
Il s'agit d'une conversion directe de données expérimentales, le critère d'écoulement 
utilisé étant celui de Tresca. On peut simuler un critère de von Mises par une mise à 
l'écheile élastique, c'est-a-dire en effectuant une mise à l'échelle des composantes de 
contrainte et déformation élastiques par le rapport des contraintes d'écoulement de Tresca 
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et von Mises en cisaillement. Ce fàcteur est calculé de la t&çon suivante: le chargement de 
cisaillement pur peut être résume par: 
Selon les critères, on a: 
von Mises; 
Donc: 
La mise à l'échelle élastique est appliquée sur toute la courbe parce que la déformation 
non-linéaire en présence n'est pas un écoulement dû à la plasticité et que les concepts 
d'écrouissage classiques ne s'appliquent pas nécessairement. En effet, différentes variantes 
de martensite, selon l'orientation des grains par rapport au chargement, ne se transforment 
pas aux mêmes seuils de contraintes. Il est donc sensé de considérer une part élastique 
dans la déformation non-héaire. 
De plus, le critère de von Mises n'est pas normalement adéquat pour caractériser les seuils 
de transformation des AMF dans n'importe quel chargement[l7], mais est assez rapproché 
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en cisaiuernent. Ce critère a donc été utilisé en connaissance de cause pour simplifier les 
d d s .  
Ains'i, pour une courbe discrète: 
(S. 12) 
La méthode a l'avantage de permettre le transfert ktégral du déchargement et des sous- 
cycles. 
Si la courbe doit être biliéarîsée pour être modélisée par la suite, on peut alors simplifier 
le problème en biiinéarisant la courbe de traction, puis en appliquant le calcul de 
conversion aux deux droites ainsi créées. C'est la méthode qu'utilise GiUet[68] dans sa 
thèse. Cette méthode peut ètre aussi utilisée pour évduer la pente d'instabilité en 
c idement  a partir de celie évaluée en traction et donc d'inclure Ie déchargement et les 
sous-cycles. 
5.6.3 Biiinéarisation, puis conversion d'une courbe M-Y 
Une autre tàçon, beaucoup plus grossière, d'obtenir la courbe s-y est de bilinéanser une 
courbe Moment-Angle unitaire obtenue à partir d'une courbe force-déflexion d'un ressort. 
On peut, par la suite, par la résistance des matériaux ciassique, calculer les rigidités 
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apparentes en cisaillement des deux droites et le point d'idexion. Cette méthode est 
incluse ici a titre de comparaison. 
5.6.4 Estimation de la courbe .r-y H partir d'une courbe de torsion pure 
Une première solution serait d'effectuer un essai de torsion pure et, par calcul inverse, 
d'évaluer les propriétés en cisaillement. 
Si I'équipement nécessaire à un essai de torsion pure n'est pas disponible, on peut, en 
deuxième dution, effectuer un essai de traction ou de compression sur un ressort 
hélicoïdal fabriqué avec le fd AMF, et, par calcul inverse, évaluer la torsion pure pour, 
comme dans la première solution, évaluer les propriétés en cisaillement pw. 
Si l'équipement nécessaire a un essai de traction ou de compression de ressort 
hélicoïdal n'est pas disponible, on peut, en troisième solution, effectuer un essai de 
déilexion sous force constante en balayage de température sur un ressort hélicoïdal 
fabriqué avec le fil AMF. On peut. par la suite, évaluer la courbe force-déflexion à 
température constante ii partir des pentes de transformation et du module de Young du 
matériau austénitique. On fait ensuite les mêmes calculs que dans la deuxième solution. 
La qualité des données dépend donc de la méthode d'obtention de la courbe r-y. 
Aussi, l'évaluation de Ia pente MaT d'induction de transformation est très importante car 
l'influence qu'elle a sur les calculs en température avec ce modèle est considérable. 
Plusieurs méthodes peuvent être utilisées pour déterminer &ln; elles dépendent de 
l'équipement disponible. 
Une première solution serait d'effectuer des essais de torsion pure à diffërentes 
températures constantes, puis évaluer tes +, au point où commence la non-linéarité de 
la courbe. On évaiue par la suite la pente MüT par régression linéaire. 
Si l'équipement nécessaire à un essai de torsion pure n'est pas disponible, on peut, en 
deuxième solution, effectuer un essai de traction ou de compression à différentes 
températures constantes sur un ressort hélicoïdai fabriqué avec le fii AMF, puis M u e r  
les F, au point où commence la non-linéarité de la courbe. On évalue par la suite la 
pente ûFlm par régression linéaire que l'on transforme directement en pente &lÔT, 
puisque le matériau a un comportement linéaire classique en ces points. 
Si l'équipement nécessaire a un essai de traction ou de compression n'est pas 
disponible, on peut en troisième soIutioa, & ' e r  un essai de déflexion sous 
différentes forces constantes en bahyage de température sur un ressort héiiwïdal 
fabriqué avec le fü AMF. On évalue les M,(F) par le début de non-linéarité de la 
courbe. On fait ensuite tes mêmes calculs que dans la deuxième solution. il fkut alors 
tenir compte des effets pré-martemitiques de changement de rigidité en température 
(voir section 5.7.2). Ceci ne suvient pas avec les essais à température constante, 
puisque la contrainte est caiculée de kçon purement géométrique dans le régime 
linéaire du ressort. 
Les difficultés d'interprétation des courbes résultantes se doivent d'être soulignéesy et un 
montage le plus précis possible menant au minimum d'erreurs expérimentales est 
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souhaitable. En eEét, les courbes n'étant pas linéaires, ii est très difficile de mettre en 
oeuvre une méthode d'évaluation systématique qui donne des résultats crédibles. 
5.6.5 Calcul de structure inverse 
Il s'agit en fiiit de la même méthode de calcul de torsion ou de ressorts hélicoïdaux 
expliquée plus hauf mais appliquée dans un calcul inverse. 
On doit donc disposer d'une courbe Moment-Angle unitaire de torsion M-Y obtenue par 
un essai de torsion pure ou par caIcul inverse d'une courbe force déflexion d'un ressort 
hélicotdd. Comme il sera discuté par la suite, cette méthode a des limites, mais est tout de 
même bien adaptée à la détermination des paramètres expérimentaux du modèle choisi. La 
série d'étapes suivantes s'adresse à la portion (( chargement D de la courbe M-Y (figure 5- 
O 0.02 0.04 0.06 0.08 
Angle Unitaira (radlmm) 
Figure 5-2. Courbe Moment-Angle unitaire telle que calculée d partir de la courbe force- 
ddflexion du ressort de Gillet figure 5-5) et des équations 5.1 et 5.2. 
O 1 2 3 4 5 6 7  
noeuds 
0 1 2 3 4 5 6 7  
C noeuds 
Figure 5-3. Réprésentation schématique cfu chargement des noeuds O à 7 pour un calcul inverse 
cf sept éléments. a) Matériau initialement homogène, réponse classique àu mtPrim. b) Fin rhc 
comportement classique. début de transformation au noeud 7. c) La ddformation du noeud 7 en 
b) est appliquée au noeud 6. a') La ddformation du nwud 7 en c) est appliquée au noeud 6. 
(échelle relative pour Tau et Gamma) 
1. La section d'un fil AMF soumis a un moment nui ou infinitésimai, en négligeant la 
possible anisotropie microstructurale induite lois de la solidification, de la mise en 
forme et du traitement thermique, a un comportement thermomécanique que Son 
considérera homogène (figure 5-3.a), tout au moins dans le plan de sollicitation qui 
nous intéresse, soit la torsion pure du fii par rapport à son axe. On décompose le rayon 
du fil en n éléments (dans le cas présent, linéaires). 
2. Pour une augmentation du moment appliqué, le matériau sera considéré homogène 
jusqu'à ce que la contrainte maximale sur la section induise une transformation de 
phase dans l'AMI? (figure 5-3.b). On peut alors, avant ce point, profiter du fait que le 
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matériau est linéaire pour reconstruire la premiére partie de Ia courbe r-y, eiie aussi 
linéaue, jusqu'a une déformation y,.
Par la suite, on impose un angle unitaire de torsion Y de façon à obtenir une 
déformation de cisaillement à l'avant dernier noeud, c'est-à-dire le premier noeud du 
dernier élément, égale à ia déformation du dernier point calculé de la courbe t-y 
(figure 5-3.c et 5-3.d). 
On caIcde par la suite le moment développé par les a-I premiers éléments a partir de 
la partie de la courbe t-y déjà calculée. La diffërence entre ie moment développé par 
les n-1 premiers éléments et la courbe expérimentale doit forcément être générée par le 
dernier élément, et c'est de cette fàçon que l'on calcule un nouveau point pour la 
courbe T-y. 
On poursuit itérativement les étapes 3 et 4 pour toute la courbe de chargement M-Y 
(figure 5-2). 
De cette façon, on peut estimer les paramétres 4 B, C, a et b (figure 5-1) du modèle a 
partir de la courbe t-y nodinéaire obtenue. Cette méthode présente aussi l'avantage 
d'être une source de données pour les modèles non-linéaires. 
La même méthode appliquée sur la courbe de déchargement fausse les résultats, parce que 
chaque noeud sur le rayon possède en fait une courbe de déchargement différente étant 
donné sa déformation de transformation propre lors de l'inversion de chargement. 
Cependant, elle donne, à défaut d'autre chose, une approximation du paramètre D du 
modèle, lorsque appliquée sur des sous-cycles de déchargement. 
Le seul paramètre restant à identifier est Mn. 
Une comparaison des courbes r-y, basées sur les résultats expérimentaux de Gillet (figures 
5-4 et 5-5) et calculées selon les différentes méthodes, apparait en figure 5-6. 
Figure 5-4. Courbe de traction de 1 'échantillon fil de Gillet. Il provient de la mZme bobine et a 
subi le même traitement thermique que lëchantillon ressort. 
T 
1 - Expérimental 
C 
! - Calculated 
Displacement (mm) 
O 
Figure 5-5. Courbe Force-Déplacement de l 'échrintillon ressort de Giller et modélisation par b 
mdfhode de Gillet. 
,.M. - Gillet - Voluns wnstant (vm Mi-) 
.. . . . ,.. .Volune constent (Treaca) .+Conversion directe (rsssort) 
I. Calcul i n v m  ds tomion 
Figure 5-6. Comparaison des courbes r-y obtenues selon dflrentes mdthodes d'estimation. 
On y constate que les pentes linéaires austénitiques sont bien évaluées dans tous les cas. 
Les pentes de transformation sont comparables dans tous les cas, sauf la conversion 
directe du ressort bilinéansé. Par contre' si on compare les contraintes (cisaillement) 
d'induction de transformation avec la contrainte calculée a partir du début de non-linéarité 
de la courbe force déflexion du ressort (figure 5 - 9 ,  seul le calcul inverse donne la bonne 
valeur. Aussi seule la méthode de conversion de la courbe discrète sous l'hypothèse de 
transformation a volume constant permet de convertir systématiquement les sous-cycles. 
Il est donc peut-être possible, sans calculs complexes, d'évaluer la courbe t-y a partir 
d'une courbe de traction et d'une courbe de ressort ou de torsion. 
On évalue alors: 
le module de rigidité en cisaillement de l'austénite, de f q n  classique. 
le seuil de transformation en cisaillement, en calculant la contrainte de cisaillement a la 
fibre externe au dernier point de linéarité de Ia courbe forcedéflexion par calcul de 
structure classique. 
le reste de la courbe, en utilisant la rn&hode de conversion de la courbe discréte sous 
l'hypothèse de transformation a volume constant, mais en réajustant le critère 
d'écoulement selon la valeur calculée en 2. 
Il faudrait comparer des résultats sur plusieurs matériaux pour conclure. Sinon, le calcul 
inverse de torsion donne des résultats adéquats au chargement et cette méthode s'applique 
même quand le matériau est en martensite et qu'il n'y a aucune linéarité. 
Des essais ont été effectués principalement sur deux ressorts de Ni-Ti. Ces ressorts ont été 
fournis par imago SA de LaCiotat (France). Les ressorts originaux ont cependant été 
modifiés, remis en forme à chaud, afin d'obtenir une plus grande déflexion en compression 
avant spires jointives, et retraités thermiquement afin d'obtenir un échantilion présentant la 
phase R et un échantillon inhibant la phase R au profit d'une transformation mensitique 
(MJ directe. Les spécikations métallurgiques (composition des aiiiages et traitements 
thermiques) des matériaux de ces ressorts ne font pas l'objet du présent mémoire. Les 
modifications apportées awc ressorts et les essais expérimentaux inclus dans cette section 
ont été, sauf mention contraire, effectués par l'auteur dans les laboratoires d'Imago SA 
Les caractéristiques géométriques de ces ressorts apparaissent au tableau 5-2. 
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Tableau 5-2 Caractéristiques géométriques des échantillons ressorts. 
D est le diamètre moyen d'enroulement, d le diamètre du fii, Lo la longueur audénitique 





D'autres essais ont été effectués sur un ressort nonmodifié et un ressort identique d'acier. 




Afin de confirmer l'état de phase du matériau lors des essais, des mesures de résistivité ont 
été effectuées sur les deux échantiiions ressorts (Fig. 5-7). Ces mesures ont été effectuées 
après tous les essais thermomécaniques rapportés ci-après, pour des raisons de 
disponibilité de montage et de priorités expérimentales. Ii eut été préfërable d'effectuer 
d'abord ces mesures suite aux traitements thermiques, puis au moins une seconde fois, 
après [es essais thermomécaniques. Les températures de transition ont donc été d'abord 
évaluées de façon thermomécanique, par des tests de compression à température 
constante. En effet, la non-linéarité de la courbe déflexion-force trahit les transformations 
de phases dans les AMF. Les courbes de balayage en temperatrires sous chacge constante 











4 . 5  
4 . 5  
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Les courbes de Ia figure 5-7 sont partielles parce que l'eau était le seul liquide disponible 
pour le cryostat au moment de ces essais et qu'une bonne partie de ces Wormat ions  se 
passe, à contrainte nuiie, sous la température de solidification de I'eau. Cependant, 
l'intérêt consiste ici plutôt à savoir où les transformations ne se produisent pas sans 
contrainte, et c'est ce que montre cette figure. 
Figure 5-7 Courbe parrielle de r4sisrivité pour le ressort M et R 
(Remerciements spéciaux a Dr Pierre Charbonnier). 
On a obtenu Ies résultats suivants: 
Échantillon R; 
On voit un clair changement en dessous de 30°C au refroidissement. On peut aussi 
observer une non-linéarité de la résistivité pré-transition, qui survient sur une 
longue plage de température. Il est cependant ciifIlcile de conclure sur l'hystérésis 
au chauffage parce que l'échantillon peut avoir subi, en plus de la transformation 
R, une transformation martemitique partielle. 
Échantillon M: 
Le balayage a été effectué à partir d'une température plus basse, puisqu'il était su 
expérimentaiement que la transition se produisait à des températures plus basses 
que dans l'échantillon R On voit un changement clair à IO0C au cours du 
refroidissement. Encore une fois, il est difficile de conclure sur la remontée en 
température qui n'atfiche pratiquement pas d'hystérésis; on pourrait être en 
présence d'effets uniquement pré-transition. On peut aussi observer une non- 
linéarité de la résistivité pré-transition, qui sumient dans des conditions similaires à 
17échantillon R 
Ces résultats sont cohérents avec les résultats obtenus lors des essais thermomécaniques. 
5.7.2 Effets prC-transitions 
Un changement de rigidité est observé dans les Ni-Ti à l'approche de leurs transformations 
de phases R ou martensitiques. Ceci est observé sur les courbes expérimentales rapportées 
par de nombreux auteurs, notanmient Miyazaki[35,36]. Généralement, on observe une 
diminution de rigidité à l'approche de la transition de phase qui induit la mémoire. 
Comme la transformation dépend de la contrainte et de la température et que, la plupart 
du temps, la rigidité est mesurée par la réponse du matériau sous contrainte, il serait à 
prévoir que ce phénomène dépend de la température et de la contrainte. On ne peut p u  
non-plus conclure sur l'influence de la mise en forme et la possible anisotropie du 
phénomène. De plus, la non-linéarité du comportement mécanique du Ni-Ti martensitique 
empêche d'observer si le phénomène continue à se produire (simultanément avec d'autres) 
en dessous des températures de transition. 
Les figures 5-8 et 5-9 montrent [a daexion en température pour le ressort R sous une 
charge équivalente a une contrainte de 58 MPa à la fibre externe dans l'état austénitique. I1 
n'y a pas de transformation. Ceci est confirmé par la courbe de résistivité montrée a la 
figure 5-7, assortie à une pente de transformation R ûd8ï élevée, et par la courbe de 
compression du même ressort a une température constante de 32.5 OC qui montre un 
comportement Linéaire jusqu'a presque deux fois cette contrainte la fibre externe. L'écart 
entre les courbes de la figure 5-8 est probablement dû a l'hystérésis mécanique du système 
Cet écart est grandement ampMé par l'échelle comme on peut le constater pour les 
mêmes données à la figure 5-9. 
La figure 5- 10 montre les variations de déflexion relative calculées, selon les variations de 
rigidité en cisaillement a température constante de la partie linéaire des courbes de 
compression du ressort R, et observées lors du balayage de température sous une charge 
constante (58 Mpa austénitique) à partir de la courbe médiane et de la courbe inférieure de 
la figure 5-8. 
De plus, on retrouve pratiquement les mêmes rigidités austénitiques en température pour 
les ressorts R et M qui sont fait du même alliage même s'il n'ont pas subi les mêmes 
traitements thermiques. On manque cependant de données expérimentales et de précision 
pour conclure sur ce sujet. 
30 40 50 60 70 80 90 
Température (C) 
Figure 5-8 Déflexion relative du ressort R audessus des températures de transformations en 
fonction de la tempèrature sous une contrainte rZ lajîbre externe de 58 Mpa. (Portion agrandie 
de la courbe prdsenté rZ lajîgure 5-9) 
Figure 5-9 Déflexion relative du ressort R en fonction de la température sous une contrainte (I la 
fibre externe de 58 MPa lors d'un balayage dtenàu en température. 
Figure 5-IO Comparaison dans le domaine élastique du ressort R en fonction de la température. 
entre la déflexion rehtïve observèe sous une contrainte consfunte de 58 MPa ci la  fibre externe et 
la dtfrexion relative calculée b partir des valeurs de rigïdirt! obtenues par les essais ci 
température constante(Cmrbes lisstes). 
L'origine de ces phénomènes n'a pas encore été complètement éclaircie et ne fait pas 
l'objet du présent mémoire. On se limitera à proposer un essai de rneswe de rigidité en 
température par une mesure de la vitesse du son dans le matériau sous contrainte nulie, 
afin de préciser la nature du phénomène. 
On doit cependant tenir compte de ces effets pré-martensitiques lors de la wactérisation 
et de la modélisation des Ni-Ti puisque les résultats de calculs de stmctures seront 
affeçtés par ces changements de rigidité. Ainsi: 
Les modèles (tel que le modèle utilisé ici) qui utilisent une rigidité de la phase mère 
constante en température induiront des erreurs au niveau de la déformation élastique 
lors d'un changement de température. 
Toute méthode de calcul de pente de transformation MùT qui utilise des courbes de 
transformations sous charge constante lors d'un balayage de température est plus 
complexe parce que l'erreur sur la déformation calculée sur la base d'une rigidité 
constante est fonction de la contrainte appliquée. 
5.7.3. I Aspect mécanique 
Le ressort doit être sollicité de façon à garder l'hypothèse de torsion pure. Les ressorts 
équarris introduisent, en ce sens, un changement de comportement, puisque les spires 
équarries n'ont pas le même angle d'enroulement et deviennent jointives avant celles qui 
ne le sont pas et ne participent plus à la défiexion. Cela modifie donc le nombre n de spires 
actives sur certaines plages de déflexion h et donc la rigidité K(h) du ressort. Ce problème 
qui est moins présent en traction, est de nature purement géométrique. On peut le fltrer 
approximativement à l'aide d'une courbe obtenue sur un ressort de géamétrie identique 
fait d'un matériau linéaire. La courbe K@) du matériau linéaire permettra de déterminer le 
nombre de spires actives n(h) pour comger les calcuis de structures ou encore déterminer 
les plages de déflexions admissibles. Évidemment cette approche ne se préoccupe pas des 
possibles changements du type de sollicitation de la spire, rencontrés notamment lors de 
grandes déformations en traction sur les ressort. 
L'appui (ou l'endroit) ou est appliquée la force de compression (ou traction) influence 
également Ie comportement du ressort. Les meilleurs résultats ont été obtenus avec des 
supports centraux coniques aux appuis permettant au ressort de se centrer, même s i  avec 
les ressorts hélicoïdaux non équarris, la première spire tend à se coucher en partie sur 
l'appui près du point de contact, à mesure que la charge est appliquée. Par ia suite, on 
n'observe pas d'influence jusqu'à ce que le ressort soit presque à spires jointives et, à ce 
moment, c'est l'hétérogénéité de l'angle d'enroulement qui entre en jeu. On voit dors 
certaines spires se toucher avant d'autres. 
5.7.3.2 Aspects thenniques 
Pour la régularisation en température, deux principes se concurrencent: 
Soit on fournit en grande quantité, en débit forcé, un fluide i température cuntrôlk 
dans une enceinte partiellement close dans laquelie un échanhllon échange 
thequement avec le fluide. 
Soit on régularise la température d'une quantité finie d'un fluide brassé et confiné dans 
une enceinte fermée dans laquelle l'échantilion échange thermiquement avec le fluide. 
Dans tous les cas, on doit faire en sorte que tous les autres modes de transmission 
thermique de l'échantillon soient négligeables. Une attention particulière doit être portée 
sur les ponts thermiques aux points de contact avec l'échantillon. 
Chez Imago SA, pour le banc de traction, on utilise une enceinte de fàibie volume (boîte 
de conserve (efficace et économique)) dans laquelle de l'air chaud (ou de l'azote liquide 
dans un petit bac) est foumi en quantité suffisante afin de maintenir quasi-constante la 
température de l'échantiiion. 
Les mêmes principes ont été utilisés dans le design d'un montage de compression de 
ressort. Une analyse thermique de l'échantillon a été effectuée à l'aide de petits 
thermowuples placés au centre et alternativement, a la base et au sommet de l'échantillon. 
Dans les premières versions du montage, une différence de température entre les 
extrémités et le centre suggérait un échange non-négligeable avec les appuis. Les meilleurs 
résultats au niveau de l'homogénéité en température ont été obtenus avec un petit 
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montage (figure 5-11) qui isole thermiquement le ressort du reste de la machine de 
traction (pratiquement, la conduction par rapport à la convection). Les pièces de plastique 
(Delrin) qui ralentissent l'échange de chaleur par conduction entre les pièces d'duminium 
et le bâti du banc de traction (acier) font en sorte que la conduction est négligeable par 
rapport a la convection du fluide a température contrôlée sur les p i h  d'aluminium. Les 
déflexions dans les pièces d'aluminium et de Delrin dues aux forces appliquées sur les 
ressorts ont été calculées et apparaissentcomme négligeables. Avec une entrée d'air pas 
trop directe sur l'échantillon, on arrive a une température assez homogène du ressort(dans 
les limites des thennocouples). Un déflecteur a été ajouté a cette fin. Les fuites d'air sont 
nombreuses, nécessaires et bénéfiques en autant que Ie débit est soutenu. Les 
thermocoupIes passent par I'entrée d'air ou par l'ouverture supérieure. ii est presque 
impossible avec un tel montage de contrôler avec exactitude ta température appliquée. Par 
contre, on peut obtenir des températures assez homogènes dans I'échantillon dans une 
plage de températures désirée. Si seul le chauffage est disponible, il est dificile d'obtenir 
des températures légèrement au-dessus de la température ambiante car l'appareil de 
chauffage a une température minimale. Cependant, en reculant la source d'air chaud de 
l'enceinte, et en permettant un certain brassage avec l'air ambiant avant l'entrée du 
mélange dans l'enceinte, on peut obtenir des résultats acceptables. 
....... embout banc de compression 1-p' 
papier ........... acier 
...... 
boîte de 
conserve - -  





............ avec déflecteur . - - - deirïn 
acier ........--. ! embout banc de compression .......... 
Figure 5-11. Montage de compression de ressort avec contr&le de température. 
5.7.4 Essais P température constante 
Les essais à température constante ont été effectués en compression avec le montage 
décrit à la dernière section. Le montage n'était pas équipé d'un système digital 
d'acquisition de domées et les courbes force-déflexion ont initialement été produites sur 
une table traçante puis numérisées. 
5.7.4.1 Ressort R 
La figure 5-12 montre les courbes force-déflexion obtenues pour le ressort R La courbe à 
25 O C  semble être située entre les températures de transformation inverse & et Ar. plutôt 
près de &. Étant donné le ~ b l e  écart entre les températures & et R, et la possibilité que 
R < &, on ne peut utiliser cette courbe pour évaluer la pente dddT d'induction de phase 
R parce que l'on ne connait pas l'état de phase initial de l'échantillon. De plus, cet essai a 
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été réalisé a température ambiante et l'échantillon, contrairement aux autres essais à 
température constante maintenue par convection forcée, était affecté en température par 
sa propre transformation. L'échantillon avait préalablement été chauffe audessus de Ar, 
puis refioidi à l'air libre dans son montage jusqu'à l'essai. 
Les courbes à 3 1 et 32 O C  fournissent donc l'échantillonnage minunal pour l'évaluation de 
dddT. On obtient grosso modo une pente de 22 W a P C  en cisaillement. 
Enfin, la courbe à 56 OC ne présente aucune transformation jusqu'à spires jointives. ll 
n'est donc pas possible, à partir de cette géométrie de ressort, d'évaluer la jonction entre 
les pentes dddT d'induction de phase R et de martemite en super-élasticité. S u  la base de 
la pente calculée précédemment, il aurait M u  imposer une contrainte de 670 MPa en 
cisaillement pour induire la phase R à cette température. Or, limité par l'état spires 
jointives du ressort, on n'atteint que 245 MPa. Le seuil de plastification pour l'alliage n'a 
pas été évalue et des mesures répétées de la longeur austénitique du ressort montrent qu'il 
n'a pas été endommagé. 
O 5 10 15 
M u i o n  (mm) 
Défi exion (mm) 
O 5 10 15 
ûéffuion (mm) 
O 5 10 15 
Odff exion (mm) 
Figure 5-12. Courbes forcedéflexion du ressort R à 25, 31, 32, et 5 6 C  
La figure 5-13 compare les courbes en chargement de la figure 5-12. On y constate les 
effets de changement de rigidité selon la température. Un contrôle plus rafhé de la 
température aurait été nécessaire pour obtenir la vdeur maximale de déformation de 
transformation, étant donné la forte pente dddT d'induction de phase R 
5 1 O 
ûéfiexion (mm) 
Figure 5-1 3. Courbes forcedkfrmexron en chargement du ressort R aux températures constantes 
de 25, 31. 32 et 56 @. 
5.7.4.2 Ressort M 
La figure 5-14 montre Ies courbes forcedéflexion obtenues pour le ressort M. 
La courbe à 25 OC semble située entre les températures de transformation inverse A, et Ar, 
plutôt près de &. Cette courbe n'a pas été utilisée pour évaluer la pente M8ï d'induction 
de phase martensitique parce que l'on ne cornait pas avec exactitude l'état de phase initial 
de l'échantillon. Cet essai a été réalisé a température ambiante et l'échantillon, 
contrairement aux autres essais a température maintenue constante par convection forcée, 
était librement affecté en température par sa propre transformation. L'échantillon avait 
préalablement été chauffé au dessus de &et refroidi à l'air tibre dans son montage jusqu'à 
l'essai. 
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Les courbes à 30, 32.5, 43°C et une courbe partielle a 58°C fournissent donc 
l'échantillonnage pour L'évaluation de dddT d'induction de matensite. On obtient grosso 
modo une pente de 5.8 MPa/OC en cisaillement. 
O 1 2 3 4 5 6 7 8 9 101112131415 
D5flexlon (mm} 
O 1 2 3 4 5 6 7 8 9 101112131415 
Mfiexion (mm) 
1 OCfkxlon (mm) 
Dbflexlon (mm) 
Figure 5-14 Courbes force-dejierion du ressort M ù 25, 30, 35 et 43 C. 
La figure 5-1 5 compare les courbes en chargement de la figure 5- 14. On y voit les effkts 
de changement de rigidité selon la température. On observe aussi une bonne déformation 
de transformation a l'approche des températures de transitions. Ceci est dû à la contrainte 
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d'induction de rnartensite qui est plus faible. La déflexion m;ucimale du ressort M ne 
permet apparemment pas d'obtenir la valeur maximale de déformation de transformation; 
en effet, la déflexion est limitée par l'état spires jointives du ressort. La déff exion maximaie 
possible de 15 mm (qui en pratique n'est jamais atteinte dans les essais superélastiques) 
correspond a une déformation a la fibre externe d'environ 3%. Or, iI est typique pour ces 
alliages de présenter une capacité de déformation superélastique beaucoup plus grande. 
Les contraintes seuils de plastification n'ont pas été évaluées, mais des mesures répétées 
de Ia longueur austénitique du ressort montrent que le ressort M n'a pas été endommagé. 
Les contraintes d'induction de transformation de la figure 5-14 sont reportées en fonction 
de la température à la figure 5.16 fi d'évaluer la pente ûaiûï' pour le modèle bi-planaire. 
Figure 5-15. Courbes forcedéfrexion en chargement du ressort M aux températures constantes 
de 25.30. 32.5, et 43 @. 
Figure 5-16. Contrainte en cisaillement d'induction de martemite selon h température. 
5.7.5 Évaluation des emum systématiques d'un montage de maure de ddfluion 
sous charge constante en balayage de température- 
Un problème avec les manipulations expérimentaies en température est t'inauence de la 
dilatation themique sur le montage lui même. La motivation première de cette section 
était l'interprétation correcte de la défiexion pré-transition (figures Figure 5-8 et Figure 5- 
9) observée sur les essais de défiexion sous charge constante. La figure 5-17 présente un 
schéma simplifié du montage avant modification. 
i3âü du LVDT 
7 Plangeur du LVDT 
Niveau du 
Figure 5-1 7. Montage. avant modflcation, de mesure de déflexion sous chrge  constante en 
bahyage de température. Les thertnocouples et le m&le d'acquisition de données ne sont pas 
inch'ques. 
5 -73  1 Dilatation thennique 
Des mesures ont été effectuées, avec Ie montage initiai, sur un ressort d'acier possédant un 
comportement mécanique linéaire et un coefficient de dilatation compatible avec le bâti. 
La contrainte appliquée a été minimale. Une pente d'environ 0.004 mml°C a été observée; 
Ceci correspond à la différence de dilatation thermique: entre un acier et un plastique de 
type PTFE pour une pi& d'environ 10 mm de hauteur, ou entre un acier et un plastique 
K moyen D pour une pièce d'environ 20 mm de hauteur. Or Ie support isolant du ressort, 
fait d'un plastique non-identifié, avait une hauteur de 22 mm. 
Cette pièce a été remplacée par un support d'acier associé à deux pièces de plastique de 
moins de lrnrn de hauteur afin de conserver une certaine isolation de l'échantillon par 
rapport a la masse du bâti. La tige guide était par contre en contact avec le support 
d'acier. L'usinage d'un support permettant I'isolation de la tige guide serait une 
amélioration. Cet aspect a été né&# au profit du très grand =efficient de convection du 
liquide brassé à l'intérieur du cryostat. Le test a été refàit et une pente de moins de 0.001 
mmPC a été observée. Ces valeurs de pentes semblent très faibles, mais la plage de 
température des essais peut être assez étendue. 
On peut expliquer cette situation par [a variation assez lente de la température dans le 
montage, le très grand coefficient de convection qui prévaui a l'intérieur du cryostat et du 
fait que la répartition verticale de la température dans le bâti, dans le support de masse, 
dans la masse, dans le LVaT et la tige, est approximmativement la même. Si tous les 
matériaux ont les mêmes coeficients de dilatation, des dilatations égales selon l'axe des 
mesures n'affectent pas ceiles-ci. 
Il faut donc le moins possl'ble utiliser des matériaux aux coefficients de dilatation linéique 
différents dans la conception de ce type de montage, ou lorsque c'est impératit: utiliser le 
minimum de matériaux intrus en couches minces qui n'affecteront que peu la dilatation de 
I'ensemble du montage. Les échantillons d ' A m  courants ont des coefficients de dilatation 
voisins de celui de L'acier, particulièrement le Ni-Ti et ne causent donc pas de problème 
5.7.5.2 Putissée d 'Archimèaè 
Un corps immergé dans un liquide est soumis à une force de flottaison égale à la masse de 
Liquide qu'il déplace. Si une partie des masses appliquées est immergée lors de la défiexion 
du ressort AMF, la force imposée varie en fonction de la déflexion et du volume immergé. 
L'importance de l'erreur est aussi fonction de la différence entre la densité du matériau de 
la masse et du fluide. L'acier a uw densité de 7700 K&, l'eau de 1000 ~ g / r n ~  et 
l'éthanol de 789 KM. Il y a donc une erreur de 13% pour la masse immergée dans le cas 
de L'eau et 10% dans le cas de l'éthanol. Les courbes expérimentales obtenues 
subséquemment démontrent que ce n'est pas négligeable. Même si seule une partie de la 
masse est immergée, ceci introduit une erreur variable et non-contrôlée selon les 
dimensions, la géométrie de l'échantillon et de la masse, ainsi que le niveau du fluide. 
La solution apportée comporte un tube d'acier mince qui éleve les masses au-dessus du 
fluide en tout temps. Le tube utilise ici pèse dg. Il est fkit d'un matériau dense et déplace 
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un faible volume d'eau lors de la déflexion du ressort. lï introduit au maximum une 
variation de force appliquée au ressort de 5.9 mN dans I'éthanol et de 7.6 mN dans l'eau. 
Un schéma du montage modifié, qui a été utilisé pour obtenir les résultats eqénmentawr 
des sections suivantes, est montré en figure 5-18. 









Figure 5-18. Montage, après mobijkation, tel qu'utilisé pour les mesures de dkfle~on SOUS 
charge constante en balcryage de tempéraîure. Ne sont pas indiqués, les thennocouples et le 
module d'acquisition de données. 
5.7.5.3 Répetabilité des résuttuts 
En raison de l'unicité de chaque échantillon, il est ciii%cile d'évaiuer à la fois la répétabilité 
du matériau et ceiie du montage. Les buts de ces manipulations étaient mrtout qualitatifS 
au sens où elles permettent une meilleure interprétation des courbes expérimentales, 
surtout en remontée du ressort AMF lors de la transformation inverse vers l'austenite. 
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L'hystérésis mécanique que présente le montage est diflicile à évduer puisqu'eiie est 
variable. Cette partie du montage n'a pas été modifiée pour des raisons économiques et de 
temps d'usinage. En effét, refàire une série de masses pour chaque diamètre de tige guide 
s'avérerait couteux en temps et en argent. Les aspects suivants ont été relevés: 
Même lubrifiées, les masses qui n'ont pas de géométries identiques et ne possédent pas 
des finis de surfàce optimaux, coulissent en touchant parfois la tige guide; de la même 
façon, le ressort touche la tige guide par endroits. 
La tenue du lubrifiant au PTFE est peu cornue dans un fluide brassé, notamment 
I'éthanol à température assez élevée, tel que rencontré dans le cryostat. Du lubrifiant 
était ajouté régulièrement. 
Les masses sont parfois difficiles à centrer, et il n'est ni agréable ni facile de procéder à 
ces ajustements audessus d'un cryostat rempli d'éthanol dénaturé à 55°C. 
On supposerait normalement la fnction identique à la montée et à la descente, mais le 
montage est soumis aux vibrations accrues du compresseur du cryostat au 
refroidissement et non à l'échauffement. Le frottement réel apparait donc surtout à 
i'écIlauffement. 
Le ressort, pendant l'effet mémoire à l'échauffement, a la capacité de générer lui- 
même une force supplémentaire lorsque le frottement tend à le maintenir a une certaine 
déformation. Ceci a le potentiel de décaler la réponse de déflexion en température. Le 
problème réel est donc en fin de transformation inverse où la force développée par le 
ressort ne varie qu'avec le changement de rigidité en température, et ce de fàçon 
beaucoup plus graduelle. 
L'hystérésis mécanique a été évaluée, à plusieurs occasions, a l'aide d'un ressort d'acier 
ou d'AMF entre 55 et 60°C, en appliquant manuellement une force de compression sur la 
partie mobile du montage comprenant des masses, puis en la retirant. A l'aide du LVDT, 
on note la différence entre la position avant et après compression. La force due au 
fiottement, évaluée à de 0.055 à 0.155 N (=3 MPa austénitique), introduirait une erreur 
maximaie de 19% au plus bas niveau de charge imposée. il faut prendre en considération 
que ces valeurs ont été obtenues dans les pires conditions, en remontée et sans vibration, 
et que le fiottement réel n'est pas constant et en moyenne beaucoup moins élevé. 
Évidemment, à friction constante, le ressort à la constante K la moins élevée, soit celui en 
AMF, sera Ie plus affecté au niveau de la déflexion. 
Quant à la possible déformation martensitique résiduelle dans Ie ressort AMF, le ressort, 
mesuré a sa sortie du cryostat n'a en aucun cas change de dimension. L'idée que la 
contrainte réelle de retour de la déformation martensitique en cidement sM (T»&) = O 
n'est pas écartée. Les instruments disponibles ne permettait pas de le mesurer, mais il y a 
des indices. Comme les essais, à différentes charges, sont effectués les uns après les autres, 
une différence a été observée, lorsque l'on remettait la charge a zéro plutôt que d'ajouter 
la différence de charge et de repartir le nouveau cycle; ce qui suggère un retour incomplet 
de la déformation de transformation sous charge, même à température élevée. Ces courbes 
sont présentées à la figure 5-19. La transformation débute à une température légèrement 
pius élevée pour Ies courbes à masses ajoutées, soit parce que I'hystérésis mécanique du 
montage agit dans le sens de la force appliquée et donne une force résultante plus élevée, 
soit parce qu'une fiaction de martensite est déjà présente et que le matériau est dans un 
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sous-cycIe d'hystérésis. La deuxième explication est plus plausible; eiie explique l'écart de 
déaexion fonctionneiie entre les courbes sous même charge puisque, dans toutes ces 
courbes, le ressort est a spires jointives a basse température. Cependant, cet écart varie 
selon la charge et affecte moins les courbes a charges élevées; ce qui suggère que 
l'hystérésis mécanique proportionellement plus faible pour les charges plus élevées entre 
en jeu. 
Tamp6rmtura (CI 1 a m p 4 r i O m  (CI 
Figure 5-1 9. Déflexion fonctionnelle sous charge constante en fonction de la température pour le 
ressort M selon que la masse a été rajoutée à ha suite d'un cycle à charge plus faible ou remise h 
zéro avant le début du nouveau cycle thermique. 
Pour ce qui est de la stabilité du matériau lui-même, les courbes de la figure 5-20 montrent 
des résultats sous une même charge espacés par plusieurs essais en température et 
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contraintes variables. En tenant compte de la variabilité du montage, Ies résultats sont 
considérés comme satisfàisants. Les hystérésis ne peuvent être comparées puisque la 
température minimale et donc le niveau de transformation du matériau dans ces essais 
varie. On peut ficilement conclure au niveau de la fatigue, puisque l'ordre dans lequel 
les essais ont été effectués est CR33, R33b et Rh4331 espacé de plusieurs autres essais sous 
charges diverses. On ne peut dégager de tendances. De plus, comme les températures 
minimales atteintes varient, on ne peut comparer les remontées en température. 
figure 5-20. Déflexion fonctionnelle sous charge constante de 33 M .  (AUST) en fonction de la 
tempéraiure pour le ressort R Les essais ont été efectuks dans C brdre suivant: R33, R33b et 
RM33. 
Fiement, au terme de ces essais, plusieurs mesures a chaud et a &oid sous charge nulle 
ont été effectuées et aucun effet mémoire double sens n'a été décelé. Ceci est étonnant 
compte tenu du nombre de cycles d'éducation reçus. 
5.7.6 Essais H charge constante 
Les deux ressorts R et M ont été soumis à des balayages en température sous une charge 
constante, Ia charge étant décrite ici selon le systénie en vigueur chez Imago S q  c'est-à- 
dire la contrainte élastique à la fibre externe. Ceci correspond dans le domaine élastique, 
pour cette géométrie de ressort, ii une force de 0.056 N ou à une masse de 5.75 g par 
MPa. Dans le calcul des forces irnpostks ont été inchses toutes les masses libres, tel le 
plongeur du LVDT, placées au-dessus de l'échtilloe Aussi pour ailéger le texte, Ies 
descriptions utilisent les contraintes arrondies au MPa. Les calculs utilisent par contre les 
vaIeurs r&Ues t e k s  que montrées au tableau 5-3. 
Tableau 5-3. Correspondance entre les Ptipertes et les contrainres qu 'ont subi les ressorrs R er 
Men balayage de tempérahue. 
41.8 MPa /+ 1 4 2 ~ ~ a  
Les charges imposées ne sont pas très élevées pour les raisons suivantes: 
Le montage ne permettait pas aisément d'appIiquer des charges plus élevées. 
Le temps disponible était limité et chaque courbe prend en moyenne une heure a 
obtenir. 
il était plus intéressant d'obtenir des courbes pour des chargements graduels. 
A forte contrainte, i'alliage R se transforme directement en manemite. Ceci reswint 
les charges possibles pour obtenir des courbes aux mêmes niveaux de contrainte dans 
les ressorts R et M 
Il y avait Leu d'éviter d'introduire des phénomènes de fàtigue, puisque tes deux mêmes 
échantillons sont utilisés de façon répétée. 
La figure 5-21 montre la déflexion sous charge constante lors d'un balayage de 
température pour le ressort R. La figure 5-21a) montre la déflexion fonctionnelle du 
ressort, c'est-à-dire le débattement obtenu lors du balayage de température. C'est surtout 
cette information qui est utilisée en design industriel. Dans la réalisation de rnodéles et de 
calculs de structure, il est plus intéressant d'inclure la déformation élastique emmagasinée 
dans le matériau et ainsi de replacer correctement ces courbes dans l'espace Temperature- 
Force-Déflexion comme à la figure 5-21b). Comme le montage ne permettait pas de 
mesurer la déflexion élastique lors de la mise sous charge du ressort, ces valeurs ont été 
calculées à l'aide de la rigité en cisaillement observée lors d'essais à température constante 
au voisinage de 45OC. Aussi, doit-on, à cause des effets pré-martensitiques de changement 
de rigidité, faire commencer toutes ces courbes à partir de la même température pour 
pouvoir comparer leurs déflexions. 
Ternpkatum (C) 
b Tempdrature (C) 
Figure 5-21 Dhfrexion sous charge cmtante en fonction de la rempirature pour le ressort R 
a) Ddjlexion fonctionneIZe. b) Dejlexfon iotale f e m  compte de la ai$exrexron élastique initiale. 
La figure 5-22 présente des courbes à tram&ormations multiples pour le ressort R mus 
deux charges dinërentes. On y nmarque une différence de pente suite à la transformation 
R qui est probalement due à l'induction de martemite sous contrainte à une température 
dinhmtc. En effet, les pentes ad3T d'induction de transition de phase ne sont par les 
mêmes pour ia transition R et la transistion martensitique'. La répartition de contrainte et 
de phases su. le rayon est dors très complexe. La couche extérieure de la spire est en 
phase martensitique, une partie a l'intérieur de ia spire est en phase R, avec possiblement 
encore de l'austénite au coeur de la spire. Les courbes du ressort M sous des charges 
identiques sont incluses à titre de comparaison. 
-16 - - 
-50 -30 -1 0 10 30 50 70 
Tempdrature (C) 
NB: Les ressorts R et M n'ont oas la m h e  Mflexion à s~ires iointives. 
et ne sont pas spires jointives 33 MPa (AUST). 
Figure 5-22 DPJmbon sotcs charge constante en finction de la rernpèramre p u r  les ressorts R et 
M. Un balayage étendu ii basse température a été imposP au ressori R afin dbbtenir la 
1 Ce qui peut expliquer qu'A partir d'une certaine contrainte, on induit directanent la martenSitc. Certc 
contrainte correspondrait à l'interçecaon des dew pentes de transformation. 
La figure 5-23 montre des sous-cycles en température sous une charge constante de 58 
MPa austenitique. Les couhes de la figure 5-24 montrent la déflexion sous charge 
constante lors d'un balayage de température pour le ressort M. A fa différence du ressort 
R (figure 5-21) le ressort M atteint l'état spires jointives pour des contraintes reIativement 
peu élevées. D u  point de vue industriel donc, la défleion fonctionnelle de ce ressofi passe 
par un maximum autour d'une contrainte austénitique dans la plage des 33 à 42 MPa. À 
plus faible contrainte, on n'obtient pas le maximum de déformation martemitique possible; 
a plus haute contrainte, la portion élastique de la déflexion totaIe, Limitée par la hauteur du 
ressort à spires jointives, devient de plus en plus importante. 
TempLlrahin (C) 
Figure 5-23 DPflexion fonctionnelle sous une charge consranre de 58 MPa mtdnitique en 
finction de la température pour le ressort M lors de sous-cycles. Les fiches indiquent le sens de 
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Figure 5-24 Ddflexion sous charge constante en fonction de la température pour le ressort M. u) 
Dejlerion fonctionnelle. 6) Deflexion totale fenanr compre de la déjlexion élastique initiale. 
5.8.1 Ressort de Giilet et effets du nombre d9éikrnents 
Le ressort de la thèse de GiUet[68] a la géométrie décrite au tableau suivant: 
Tableau 5-4 Pamméîres géoméMques du ressort de Giilef[68] 
Aiin de valider l'approche développée, les wactéxistiques du matériau ont été évaluées 
par d c u l  inverse, puis bilinéarisé pour le modèle biplanaire. Les résultats du calcul inverse 
Paschi~cssort 
2.5 mm 
apparaissent a la figure 5-25. 




Figure 5-25 Courbes contrain~e-déformtion en cisuiaillement à partir & la courbe force 
ddjrexion du ressort de la thèse de Gillet [68J obtenues par CLIICUI de stmcture inverse selon le 
nombre d ëléments utilisés. 
Diamètre de spin 
0.8 mm 
On y voit une pbs ou moins bonne convergence pour une augmentation du nombre 
d'éléments. Ceci est dû à la iinéarisation par morceaux des données d'entrée, soit la 
courbe déflexion-force. En effet, les fluctuations relevées su [es résultats, pour des 
nombres d'éIéments élevés, correspondent aux « charnières » de la courbe défiexion-force 
qui est interpoIée iinéairement entre les points de données. En somme, le caicui est trop 
précis pour la qualité de données disponibles. Une version du code de calcul, utilisant 
l'interpolation non-linéaire par krigeage, est en développement et devrait améliorer la 
stabiiité du calcul (au détriment de la puissance de caicui nécessaire). LRS paramétres 
obtenus sont résumés au tableau 5-5. 
A partir des paramètres obtenus par calcul inverse, la courbe expérimentale a été 
recaIcuIée selon le caicul direct. Les résuitats des caIcds seIon le nombre d'éléments 
utilisés apparaissent à la figure 5-26. On y voit une convergence très rapide selon le 
nombre d'éléments. A partir de 20 éléments on ne voit plus de différence notable dans la 
réponse. Les diffërences entre le calcul et l'expérimental sont dues au modèle de matériau 
biplanaire et non a la méthode de calcul. Par exemple, la bhéarisation des courbes de la 
figure 5-25 rendent ponctuelles des conditions de transformation normalement plus 
O 1 2 3 4 5 6 7 8 
Déflexion (mm) 
Figure 5-26 Comparaison. à 20 0ç entre In courbe ddfrexlexlon-jorce expérimentaie du ressort de 
Giilet[d8]et les courbes calculées. selon le nombre d ëldments, avec les paramèîres de mniériau 
obtenus par calcul inverse de cette mPme courbe expérimentale. 
Le nombre d'éléments semble plus important lors de cycles thermiques sous charge 
constante, tel qu'illustré à la figure 5-27, pour le ressort M diait a la prochaine section. 
Le sous-cycle thermique effkctué lors de ce calcul fait ressortir l'en* cumulatif des meurs 
dues à la dépendance de l'histoire thermomécanique du matériau sur ses propriétés. 
Déflexion (mm) 
- - - - 20 6l6ments sous 7N 
20 25 30 35 40 45 50 
Température (C) 
Figure 5-27 Effet ab nombre d'éléments sur la rdponse thermomécanique caiculée du ressort M 
Comme dans le cas du cycle superélastique (figure 5-26), moins de 20 éléments sont 
sufasants pour la convergence du cdcul. On note, cependant, que l'écart pour le calcul 
effectué avec 3 déments sembIe amplifié. Pour les calculs subséquents, un nombre de 50 
éléments a été jugé sûr et vérifié pour tous les matériaux utilisés. Plus important encore, 
pour la stabilité des calculs, les plages d'incréments ont été limitées en température de 
0.005 a 0.025 O C  et en force, de 0.025 à 0.035 N dans les domaines de non-Iinéarité du 
matériau. 
5.8.2 Comparaison entre les résultats de d c u l  et les courbes expérimentaies 
Les paramètres du matériau, reportés au tableau 5-6, ont été obtenus par la méthode 
décrite à la seztion 5 . 6 5  Les résultats de calculs inverses tendent a fluctuer, mais une 
linéansation par les moindres carrés sur la portion de la courbe post-héaire donne une 
bonne approxhmîion. La déformation maximale (qui n'a pas d'importance ici puisqu'eue 
n'est jamais atteinte dans les simulations avec ce matériau) a été approxhnée à partir de 
données de la littérature. Elle a été convertie de traction a cidement avec un coefficient 
de Poisson de 0.5, selon l'hypothèse de déformation a volume constant lors de la 
transformation. Ceci donne selon la résistance des matériaux classiques: 
- y- -6- -6-; 
comme en traction: 
la déformation maximale de transformation en cisaillement y,. est donc égale à: 
Tublem 5-6 Param&tres du m d e  biplanaranarre p u r  le d r i a u  du ressort M 
Les résultats de calculs de cycles superélastiques avec les paramètres du tableau 5-6 
apparaissent à la figure 5-28. On y voit une bonne corrélation. Cependant, si on utilise ces 
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paramètres pour Ie c a l d  de cycles superthermoélastiques, tels que montrés à la figure 5- 
29, on obtient de moins bons résuitats. Ii faut cependant spéci6er que ce cycle calculé est 
ditférent du cycle expérimental. En effet, sur la courbe expérimentale (figure 5-29), le 
ressort est en compression et atteint après une certaine déflexion un état où ses spires sont 
jointives et forment une butée. Le dexnier millimétre de déflexion au refroidissement est 
affecté, à l'approche de la butée n, par la non-homogénéité du pas d'enroulement du 
ressort. Aussi., la température minimale atteinte en descente est plus basse que celle 
nécessaire pour atteindre la a butée D. Les effets causés par Ia présence d'une << butée » 
sont explicités plus loin. De plus, le module de rigidité de la phase mére est constant dans 
le modèle biplanaire contrairement au Ni-Ti ce qui ne pennet pas de tenir compte de la 
déflexion due au changement de rigidité sous charge lors de calculs et ne permet pas non 
plus de savoir la déformation de transformation exacte atteinte Iors du cycle expérimental. 
O  1 2  3 4 5 6 7 8 9 1 0 1 1 1 2 1 3 1 4 1 S  
M i e x l m  (mm) 
Figure 5-28 Comparaison entre les courbes déflexion$orce expérimentales et calculées (50 
éldments) pour des cycles superélastiques (&formation contr6lde) h 30 et 32.5 du ressort M. 
-10 O I O  20 30 40 50 
Tempéntura (C) 
Figure 5-29 Comparaison entre les courbes déflexion-température expérimentales et calculdes 
(50 éléments) pour des cycles superthermoelastiques (température contrtîlée) s m  3.27 N du 
ressort M. 
Si I'on tente de modifier les pitramétres afin d'obtenir une réponse plus rapprochée de la 
courbe expérimentale, comme a la figure 5-30, à partir des paramètres du tableau 5-7, ce 
sera au détrimerst de la réponse d'autres cycles thermomécaniques, tel que montré à la 
figwe 5-3 1. Oa tentera, dans les prochaines sections, d'expliquer les differences entre les 
courbes calculées et les courbes expérimentales. 
Tableau 5-7 ParomPms (@le bipIanaire) mdj î t i s  pour les cycles superthennoélastiques 
Figure 5-30 Comparaison entre les coscrbes déflexion-tempémture expérimentales et culculBes 
(50 éIéments) pour des cycles superthennoélastiques (tempéraîure contr6lde) sous 3.27 N du 
ressort M avec des paramérres ajustes. 
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Figure 5-31 Comparaison entre les courbes défiexin-force expérimentales et cufcuIées (50 
déments) pour des cycles mperkIastipes fdformation con!dt!e) à 30 et 32.5 @ du ressort M 
avec les purarnéh-es ajwtds pour les cycles supenhertno~Zastiques. 
5.8.2.2 Ef/ets de butées, de stabiIisation de phase et de flicrion. 
L'insertion d'une butée dans un cycle thermique sous charge constante suspend ce cycle a 
une déformation donnée jusqu'a ce que le ressort développe de nouveau la force 
nécessaire pour décoller (a charge de la butée. Entre temps, le cycle t h d q u e  a charge 
constante est converti en cycle thermique à déflexion constante. La réponse calailée pour 
une telle série de cycles sur le ressort M (tableau 5-6) est présentée à la figure 5-32. Le 
matériau ne reste pas inactif pendant la partie du cycle à déflexion constante et les ratios 
des déformations de transfomation sur les déformations élastiques, ainsi que la répartition 
de contrainte de cisaillement sur le rayon changent tout comme la force développée par le 
ressort, tel que montré a la figure 5-33. 
La température minimale atteinte pour le cycle calculé n'est pas aussi basse que pour Ia 
courbe expérimentale, car le modde biplanaire n'est pas valide pour ce matériau à une 
température plus basse. Néanmoins, on peut voir sur la figure 5-32 (repére C) les effets 
d'une butée sur la température de retour de la déflexion lors d'un récMement (puisque 
les conditions de transformation directes et inverses sont affectées par l'histoire 
thermomécanique du matériau). La différence des cycles thermomécaniques entre le calcul 
et l'expérience n'explique pas à eiie seule tous les écarts de réponse. Le comportement à 
l'approche de la « butée » (figure 5-32 repère B) peut etre expliqué par la non- 
homogénéité du pas d'enroulement du ressort. Le manque de refiroidissement peut 
expliquer la différence de réponse au chauffage (figure 5-32 repère C) mais n'explique pas 
la différence de température de retour (figure 5-32 repère D). L.e modèle biplanaire utilisé 
ne tient pas compte, notarnmenf d'une stabilisation de phase; ce qui permettrait 
d'expliquer en partie la température plus élevée de transformation inverse (figure 5-32 
repéres C et D). C'est aussi plausible puisque le matériau est resté en phase martensitique 
complète, sous charge, et a basse température pendant plusieurs minutes. Certains détails, 
tel le point de retour (figure 5-32 repère D) visé par les sous-cycles1 (qui surviennent 
avant la partie du cycle a basse température), qui est près de celui calcule, tendent à 
corroborer cette hypothèse. La iinéarisation par morceaux de Ia courbe de déchargement 
par le modèle biplanaire introduit une erreur au niveau du point final de transformation 
inverse. Ceci est également observé, avec moins de conséquences, sur les cycles 
1 Un deuxiéme sous cycle expérimental plus petit est omis sur cette figute pour une question de clarté 
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superdastiques de la figure 5-28. Restent les différences au niveau des conditions de 
transformations (figure 5-32 A) qui sont dues au fait que I'hypothése selon laquelle la 
pente û a / n  est constante n'est pas tout a fàit valide à l'approche des températures de 
transformation thenmique comme c'est le cas pour le matériau du ressort R dont les 
résultats sont présentés plus loin. Le modèle est plus représentatif à haute température et 
les simulations sous des charges pIus élevées colleraient probablement plus a l'expérience, 
mais les courbes expérimentales associées à ces charges ne sont pas disponibles. 
-  50 élhments sous 3.27 N avec butee - expérimental sous 3.27 N 50 Bléments sous 3.27 N sans butée 
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Figure 5-32 Compamison enne les courbes ddfrexion-tempéraiure expérimentales et calculkes 




Figure 5-33 Évolution de la firce gknérée par le ressort telle que calculée (50 Pldments) lors 
d'un cycle superthermodlastique avec butée pour le ressort M sous une force 3.27 N. 
Si on simde l'effet d'un fiottement, comme montré à la figure 5-34, on se rapproche 
(figure 5-32 repères A, B, et D) de la courbe expérimentale. De p h ,  le fiotternent permet 
de prédire le retour incomplet à l'échauffement. Mais le fiotternent seul n'explique pas la 
disparité entre le calcul et l'expérience. Le niveau de iiotternent nécessaire pour coller a la 
courbe expérimentale serait trop élevé. La courbe calculée pour la figure 5-34 simule un 
fiottement dynamique graduel de 0.25 N lorsque la pente déflexion-température n'est pas 
nulle. II serait intéressant de simuler un iiottement statique en plus du fiottement 
dynamique. Cela nécessite un algorithme plus élaboré. 
- 50 bléments sous 3.27 N 1 
I - expérimental sous 3.Z +- 0.25 N I 
1 -50 éiérnents sous 3.27 N, frattement dynamique de 0.25 N 1 
-1 0 O 10 20 30 40 50 
Température (C) 
Figure 5-34 Comparaison entre les courbes diflexion-tempdrature expérimentales et wlculées 
(50 éldments) pour des cycles superthermoélastiques (température conrrdlée) du ressort M sous 
3.27 N modifié par une force de fiction &namique de 0.25N. 
5.8.2.3 Ressort R 
Les résultats de calculs p o u  le ressort R sont moins convaincants. La méttiode de calcul 
n'est pas mise en cause, mais plutôt le modèle biplanaire. En effet, pour la transition R, 
comme l'illustre la figure 5.35, les paramètres ûa/ùT, 4 B, C et probablement D 
(figure 5-1) correspondant au modèle biplanaire ne sont pas constants. Un modèle non- 
linéaire tel KRIGAMF (section 4.1) serait nécessaire ici, mais Ia précision de l'équipement 
expérimental utilisé pour la caractirisation de ce matériau s'est avérée inadéquate. Le but 
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de cette section est de montrer à quel niveau d'approximation on peut arriver avec te 
modèie biplanaire. 
Le tableau 5-8 présente les paramètres du matériau du ressort R La qualité des données 
expérimentales de déflexion a température constante n'a pas permis le calcul inverse de la 
courbe contrainte-déformation en cisaillement. Les paramètres ont été évalués par des 
calculs sur les parties Linéaires des courbes force-déflexion a température constante (Tref, 
4 a, b, et Mm), ia littérature (y, et des simulations itératives (B, C, et D). 
Tableau 5 8  Paramètres du modile biplanaire pour le mafdriau du ressort R 
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Les résultats de simulation d'un cycle superélastique avec ce matériau, a sa température de 
référence, sont présentés à Ia figure 5-36. Les résdtats sont bons, mais t ie~ent  sur une 
plage réduite de températures étant donné la pente élevée. Par contre, les mêmes 
paramétres de matériaux lorsqu'ils sont utilisés pour un cycle superthermoélastique (figure 
5-37), se montrent tout a fàit inadéquats. 
O 2 4 6 8 10 12 
ûéiïexion (mm) 
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Figure 5-36 Cornpuraison entre les courbes defrexion-force expérimentales et calculées (50 
éléments) pour un cycle superélastique (déformation contrôlée) a 31 P: du ressort R 
Figure 5-37 Comparaison entre les courbes ddflenenon-température expérimentales et calmlPes 
(50 éléments) pour des cycles superthermoélasriques (température controlée) sous 3.27 N di  
ressort R 
Une combinaison de paramétres plus adéquate pour représenter le cycle 
superîhermoélastique est présentée au tableau 5-9. 
Tableau S-9 ParamPtres ( m d e  biplamMIre) morfi$es pour les cycles ~1(perthermOe&sriques 
Les résultats en superthermoélasticité avec ces paramètres apparaissent à la figure 5-38. 
Évidemment, les résultats en superélasticité présentés a la figure 5-39 en soufüent. On ne 
peut s'empêcher de remarquer que les paramètres des tableaux 5-8 et 5-9 correspondent 
respectivement à des comportements en chargement retrouvés a la figure 5.35 à haute et à 
basse températures dans le regime superdastique. 
-uplrbnintil sow 327 MP. 
-50 U h n b  sous 327 MMPi 
9 -& 
Figure 5-38 Comparaison entre les courbes défrexion-température expérimentales et calculdes 
(50 éléments) pour des cycles superthermoélastiques (rempdrature contrtîlée) sous 3.27 N du 
ressort R avec des paramètres ajustés. 
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OLrhxlon (mm) 
Figure 5-39 Comparaison entre les courbes dé$exïon-force expérimentales et cu l~~lées  (50 
Pléments) pour un cycle superdlastique (d@mtion contrôlée) cf 31 C du ressort R aux 
paramètres ajustés pour les cycles superthermoélastiques. 
5.9 En& des meurs de cara~léris~a~on d et r je isad 'on  sur les r&uliras de calcul 
Les différences entre les comportements calculés et observés expérimentalement sont dues 
aux erreurs expérimentales des observations, et aux effets cumulatifs des erreurs de 
caractérisation, de modélisation et de calculs. 
Pour les prochaines sections, des simulations ont été réalisées pour mettre en relief les 
effets des variations de paramétres du modèle biplanaire (section 5.6) et de géométrie du 
ressort sur la réponse thermomécanique de ressorts hélicoïdaux. Une inhité de cycles 
sont possibles dans l'espace température-forcedéflexion. Afin de rendre l'interprétation 
des résultats la plus claire possible, des cycles superélastiques et superthermoélastiques 
(mémoire double sens assisté) ont été calculés. Dans la plupart des cas, les simulations 
utilisent un matériau semblable à celui du ressort M caractérisé dans les sections 
précédentes. Un matériau, du type de celui qui a été caractérisé avec le ressort R des 
sections précédentes, est parfois utilisé lorsque c'est plus approprié. 
5.9.1 Cycles superélastiques 
Les effets d'une variation de a a n ou de M b D sur la réponse d'un ressort hélicoidai AMF 
sont respectivement présentés aux figures 5-40 et 5-41. il est a noter que ces cycles sont à 
déformation contrôlée, et que la diffërence au déchargement observée a la figure 5-40 est 
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partieument due a la différence de défonnatiou de transformation atteinte durant le cycle, 
en plus de la variation de l'écart entre « a » et « b m. 
Une variation de Ia pente d'induction de transfomation sous contrainte ûali7ï &ou de la 
température de référence Td a les mêmes effets, dans un cycle superélastique a 
température constante Tc+- qu'une variation de la contrainte d'induction de 
transformation « a » selon l'équation: 
à la dS'érence près qu'une variation de W6T &ou de Td mod5era égaiement le 
paramétre « b » selon l'équation: 
puisque dans le modèle biplanaire WûT est considéré égal i &/dT 
Figure 5-40 Eflet de la variation du paramètre a a w , la conrrainte d'induction de 
transformation, sur le comportement superélastique ci dkflmRnon totale constante d'un ressort 
h k l i c o ~ l  AMF. 
Figure 5 3 1  Efet de la variation du paramètre r b #. la contrainte de fin de transformation 
inverse. sur le cornportemens superdlastique à ddflexion totale constante d'un ressort hPIicoiiial 
A m  
S. 9.1.2 Paramètre (( A 1) 
La figure 5-42 montre les effets d'une variation de la rigidité de la phase-mère a A ». On 
remarque [es effets proportiome~s sur la constante de ressort k de la partie linéaire 
asténitique. Des effets plus subtils apparaissent égaiement au début de la non-iinéarité où 
la rigidité de la phase-mixe a encore une influence sur le comportement mécanique. 
Évidemment, comme les simulations de la figure 5-42 sont réalisées a déformation totale 
constante, on ne peut rien conclure sur les hystérésis. Des simulations à déformation de 
transformation constante montrent un léger allongement et aplatissement de l'enveloppe 
de l'hystérésis pour une baisse de la rigidité de la phase-mère A ». Ces effets 
apparaissent en début de transformation et en fin de transformation inverse, c'est-à dire 
aux endroits ou la participation du coeur de la spire qui demeure en phase-mere possède 
une certaine influence. 
O 2 4 6 8 10 12 
Diilmxion (mm) 
Figure 5-42 Efet de la vannation du module & rigidité de h phase-mdre a A w sur le 
comportement superélastique si déflexion totale constante d'un ressoH hélicoW AME 
5.9.1.3 Paramètres rc B u 
La figue 5-43 montre l'influence du module de rigidité en transformation « B » sur le 
comportement superélastique du ressort. Les points de départ et de retour de I'hystérésis 
sont inchangés. La hauteur de I'hystérkis est fonction de la différence entre « B » et 
« D B. 
I 
1 O 2 4 6 8 10 12 
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Figure 5-43 Efet de la variation du module de rigidité en transformation a B w sur le 
comportement superélastique à ddJenenon totale corntante d'un ressort hélicoikhl AMF. 
5-9.1.4 Paramètres rt C a 
La figure 5-44 Uustre le changement de comportement superélastique d'un ressort lors 
d'une variation du paramètre « C » par rapport au paramètre « A B. L'enveloppe de 
I'hystérésis est affectée au déchargement, Pour des déflexions plus grandes, ii est observé 
une augmentation de la rigidité post-transformation du mat&. 
O 5 1 O 15 
üéflexion (mm) 
Figure 5-44 Eflet de la variation du module de rigiditd de La phase orientde x C B pur rapport 
au module de rigidité de la phase-mère x A w sur le comporiement superdlasrique ti dkJIxion 
totale constante d'un ressort héiicokùd M 
5.9. I.5 Paramètres a D u 
La pente d'instabilité nécessaire au modèle biplanaire pour la génération de I'hystérésis 
affecte la réponse calculée du ressort AMF tel que montré a la figure 5-45. Les parties des 
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courbes en chargement ne sont pas affectées, mais les sous-cycles de chargement, à partir 
d'une courbe partiellement déchargée le seraient de la même façon que les partis des 
courbes en déchargement montrées ici. 
1 D r M é r e n c e  -D+25ûûMPa - D -25M) MPa 
O 2 4 6 8 1 O 12 
üéflexion (mm) 
figure 5-45 Efet  de la variation de In pente d'instabilité r D u m r  le comportement 
superélastique d d é j d o n  totale constante d'un ressort hdlzcolCiai AMF. 
LM courbes de la figurr 5-46 illustrent les effkts d'une diminution de la déformation 
maximale de transformation de L'AMF sur la réponse superélastique de la structure 
ressort. Dans cet exemple, la defornation maxùnale de transformation est atteinte a la 
fibre externe contrairement à la réfaence. Certains AMF, notamment la plupart des 
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CuZnAi, plastifient avant d'atteindre ce niveau de déformation Aussi, selon la géométrie 
du ressort, la déformation m a x i d e  atteinte reste relativement fiuale. Cet exemple vise 
donc Ies AMF de type Ni-Ti R qui ont de fàibles déformations de transformation et la 
capacité de se comporter élastiquement après leur transformation orientée. On obseme 
donc pour une diminution de « y---o », une diminution de la déflexion pour laquelle 
une augmentation de la rigidité post-traosformation a lieu. 
- défbrmation de transformation maximale ré,fi$#nce 
I d é f o r m a t i o n  de transtbmiation maximale - 0.6% 
5 10 15 
üéflexion (mm) 
Figure 5-46 Effet de ka vuriution de ka valeur rnLIXImLIXImale de dkformation de tra?tsfbormtion 
n Y sur le comportement superkkàstique à ddflexion totale constante d'un ressort 
hélicot&l AME 
5-9.1.7 Paramètres r, Dm et n & géométrie ch ressort 
Les figures 5-47, 5-48 et 5-49 montrent l'intluence d'une variation de la géométrie du 
ressort pour des cycles superéIastiques. L'angle d'enroulement n'est pas considéré ici 
parce que les hypothèses de calcul l'éliminent, et que la défiexion calculée est relative a 
une hauteur initiaIe de ressort connue. 
On rappelle que les changements de géométrie affectent considérablement les niveaux de 
contraintes et de déformations atteintes dans les cycles a déformation totaie constante. Les 
chargements subis par les ressorts dont les réponses sont reportées dans ces figures ne 
sont en aucun cas comparables. Ils iiiustrent simplement Ies résultats d'erreurs de mesures 
sur les paramètres géométriques des ressorts. 
O 2 4 6 8 10 12 ! Wilexion (mm) 
Figure 5-47 Eflet de la variation à i  rayon des spires r r M sur le comportement superdlastique cf 
déjlexion totale constante d'un ressort MlicofiiaI M- 
O 2 4 6 8 10 12 
mnexion (mm) 
Figure 5-48 Efer de la variation rfu diamétre moyen r Dm u d'enroulement sur le comportement 
mperélastique à dejexion totale constante d'un ressort hélicotilal M. 
O 2 4 6 8 10 12 
WiIexion (mm) 
Figure 5-49 Eger de la variation du nombre d'enroulements actiifs n n r sur le comportement 
super&lastique à ddflexion totale constante d'un ressort hdlicoliial M. 
5.9.2 Cycles superthermoélastiques (effet mémoire double sens assist6) 
Comme expliqué précédemment, Ies cycles superthermoélastiques sont équivalents, en 
principe, awc cycles superélastiques à cause de la thermoélasticité des transformations de 
phases dans les AMF où une diminution de température est équivalente a une 
augmentation de contrainte. Pour des raisons microsûucturaies, une contrainte minimale 
doit cependant être présente pour que I'hypothése soit valide. Comme le modèle de 
matériau biplanaire ne tient pas compte, pour l'instant, de ces effets microstructuaux, la 
contrainte minimale appliquée est maintenue à un niveau approprié. Les courbes suivantes 
sont tout de même incluses afin d'illustrer les effets de variations de paramétres lors de 
cycles thermiques a force appliquée constante qui comprennent, en outre, une génération 
de travail a l'échauffement. 
Les équivalences décrites entre ces paramètres pour les cycles superélastiques à la section 
5.9.1.1 sont aussi valables pour les cycles superthennoélastiques. On remarque toutefois 
que ces équivdences dépendent de la température de l'essai et que contrairement aux 
cycles super6Iastiques, les cycles superthermoélastiques ne sont pas à température 
constante. Les effets d'une variation de (< a )) sont illustrés à la figure 5-50. Comme cette 
simulation n'inclut pas de butée virtuelle Limitant la déformation du ressort, la température 
minimale atteinte a été limitée et seules les courbes de chargement sont visibles. 
IL 
k 
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Température (C) 
Figure 5-50 Effet de la variation de ia conîrainte d'induction de transformation n a w sur le 
comportement superthermoélastique. à force appliquée constante. d'un ressort hdlico&hi AME 
La figure 5-51 illustre les effets d'un changement du paramètre « b » du matériau sur la 
réponse du ressort AMF. Comme la déformation de transformation atteinte lors du 
chargement est la même pour les trois courbes, le point de départ du déchargement est le 
même. On serait porté a croire que l'influence ne se fait sentir qu'au déchargement. 




Figure 5-51 Efet de la variation de la contrainte de fin de tramformation inverse s b u sur le 
comportement suprthermoélastique. ù force appliquée constante. d'un ressort hdlicohahl W. 
La figure 5-52 montre les effets d'une variation de la pente de la contrainte d'induction de 
transformation selon la température &MT. On note que ces cycles a température minimale 
constante atteignent des déformations de transformations différentes. il faut tenir compte 
en observant les hystérésis (figure 5-52). 
figure ES2 Efet de la variation de la pente de contrainte dlnàiiction de transformation en 
lempératures WbT (HZ) M sur le comporiement superthemoéIastique, à force appliquée 
constante. d'un ressort hdlicotiial W. 
On peut cependant en dégager, pour une augmentation de WûT, les obsewations 
suivantes : 
1- l'écart de température entre le début d'induction de transformation et la fin de 
la transformation inverse diminue; 
2- la pente de la déflexion en température augmente. 
Les AMF qui ont des dalô'ï élevés sont donc Ies candidats idéaux pour la conception de 
themoactuateurs. 
La figure 5-53 présente les réponses d'un ressort AMF sebn la variation du module de 
rigidité de la phase-mère (( A D. On observe, pour une baisse de (( A », une augmentation 
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de la défIexion élastique avant le cycle thermique; ce qui pour un ressort en compression 
limité par son état (( spires jointives » diminue la déflexion utile lors du cycle thermique 
subséquent. La contrainte sur la spire, lorsque le ressort est complètement en phase-mère 
homogène élastique, est calculée de façon purement géométrique. Les contraintes (et donc 
les températures) auxquelles surviennent les transformations directe et inverse sont donc 
inchangées. Par contre, les déflexions, en ces situations, seront modifiées 
proportionnelIement au changement de « A ». Une baisse de « A » occasionnera une 
légère accélération )) de la déflexion, selon la température, au début de la &ormation 
directe et à la fin de la transformation inverse à cause du rapport a A/B )) plus tàible; soit 
la même raison causant 17afFaissement des courbes superélastiques décrites à la section 
5.9.1.2. Ces courbes sont également affectées par le rapport <c A/C D; « 
constant (voir section 5.9.2.4). 
C )) restant 
Figure 5-53 Eflet de la variation du module de rigidité de la phase mkre a A r sur le 
comportement superthermoélastique. à force appliquée constante. d'un ressort hélicofaal M. 
5.9.2-3 Paramètre « B » 
Les effets de la variation du module de rigidité Ion de la transformation de I'AMF sur la 
réponse d'un ressort sont montrés à la figure 5-54. Si on diminue a B », on remarque une 
nette accélération de la déflexion Ion d'une baisse de la température du ressort en 
transformation. Ceci diminue également l'hystérésis en température puisqu'une baisse de 
(( B n diminue l'écart entre a B D et (< D » comme il est décrit à la section 5.9.2.5. Un 
changement de « B » n'a pas d'influmce sur les tempéra- d'induction de 
transformations. 
0 +lm Mpa B-15Q)Mp 1 
15 20 25 30 35 40 50 
Tamp6nbrm (C) 
Figure 5-54 Efjet de la variation du module de rigidité durant b transformation n B w sur le 
comportement superthermoélastique. à force appliquée constante, d'un ressort h e i i c o ~ i  AME 
Les effets de variations du module de rigidité de I'AMF transfomé (orienté) « C D par 
rapport au module de cigidité de la phase-mère « A » sur le comportement 
superthermoélastique d'un ressort AMF sont présentés a la figure 5-55. Le matériau du 
type du ressort M voit sa déformation de transformation maximaie limitée a 0.6% afin de 
permettre l'observation des effets d'une variation de N C N pour une déflexion raisonnable. 
Toutes ces courbes atteindraient une déflexion d'tiquilibre en descente de température; 
malheureusement, la limite infërieure de validité en température pour le modèle biplanaire 
serait atteinte avant cet équiiibre dans la majorité des cas. La caractéristique suivante est 
cependant observée. Pour le modèle biplanaire, lorsqu'un noeud sur le rayon dépasse la 
déformation de transformation machaie, le module de rigidité qui s'applique est C. Or la 
translation élastique de la courbe superélastique de référence est effectuée selon les pentes 
WùT et A Comme la contrainte a ce niveau de déformation constante est donnée par: 
il s'ensuit une différence de contrainte, a déformation constante, égale a: 
r 
Il est donc cohérent, pour ce modèle, d'observer a la figure 5-55 sur la courbe C > A, un 
recul de la déflexion a partir d'une certaine température en descente et de la même façon 
une défiexion supplémentaire lors de ta remontée en température. Cette particularité 
devrait être vérifiée expérimentalement afm de préciser ia validité du modele dans ce 
secteur de l'espace contrainte-déformation-température. 
10 15 20 25 JO 35 40 45 
Tarnpimûm (C) 
Figure 5-55 Efer de la vantation h module de rigiditd de la phase orientde a C w par rapport au 
mochtle de rigiditd de la phase-mére sur le comportement superîhermdlastfiue ti force appliquée 
consrante d'un ressort hélicorsial AME 
5.9.2.5 Paramètre (( D » 
Les effets d'une variation de cc D » sur l'hystérésis dans le cycle thermique sont illustrés a 
la figure 5-56. Ces effets sont équivalent à ceux montrés à la figure 5 4 5  pour des cycles 
superelastiques. 
20 25 30 35 40 15 
Tempinhm (C) 
Figure 5-56 Efet de la vanaiion de la pente d'instabilitd a D sur le 
mperthemodlastique d force appliquée constante d'un ressort hélicuf&l RMF. 
comportement 
La figure 5.57 montre les effets de la déformation de transformation mrurimale 
« y,, - -O n sur la déflexion en fonction de la température pour un ressort AMF sous 
charge constante. Le modèle biplanaire, dans le cas présent, est en dehors de sa plage de 
validité pour Les petites déformations (au coeur) pour les températures T < 
ne devrait pas trop affecter la réponse du matériari. 
27*C, ce qui 
Figure 5.57 Effet de la variation de la déformation de nansformation mm?mm?nuale a N 
sur le comportement superthermoélastique à force appliquée constante d'un ressort hélicolital 
AME 
5.9.2.7 Paramètres r, Dm et n de @ornéPie du ressort 
Les figures 5-58, 5-59 et 5-60 montrent L'influence d'une variation de la géométrie du 
ressort pour des cycles superthermoélastiques. L'angle d'enroulement n'est pas considéré 
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ici parce que les hypotfièses de calcul l'éliminent et que la déflexion calculée est relative à 
une hauteur initiale de ressort connue. 
On rappelle, comme dans le cas superélastique, que les changements de géométrie 
aectent considérablement les niveaux de contraintes et de déformations atteintes dans les 
cycles à déformation totale constante. Les chargements subis par les ressorts dont les 
réponses sont reportées dans ces figures ne sont en aucun cas comparables; ils illustrent 
simplement les résultats d'erreurs de mesures su les paramétres géométriques des 
ressorts. 
15 a] 25 30 35 40 45 50 
Ternpénîure (C) 
Figure 5-58 Eflet de la variation du rayon des spires a r u sur le comportement 
mperthennodlastique à force appliquée constante d'un ressort hélicolsial M. 
20 25 30 35 40 6 50 
Tempéntum (C) 
Figure 5-59 Efet de la variation ch diarnktre moyen d'enroulement a Dm v sur le comportement 
superthermoélastique ci force appliquée constante d'un ressort helicofdal AME 
:: O a] 25 30 35 40 45 
lempériaire (C) 
Figure 5-60 EHet de la vunation du nombre de spires actives a n  r sur le comportement 
superthermoèlastipe a force appliqude constante d'un ressort hdlico faal AM? 
Conclusion générale 
L'approche modulaire développée intégrant caractérisation, modélisation et calcul de 
structures discrètes permet d'obtenir des résultats utiles au design. Comme dans tout 
processus en série, il y a un chahon faible et la qualité de la réponse calculée d'une 
structure AMF soumis à un chargement thermomécanique du matériau sera, au mieux, de 
l'ordre de précision le plus faible de la caractérisation, de la modélisation ou de la méthode 
de calcul de structure utilisée. 
La méthode de d c u i  de ressort hélicoidai développée permet des calculs généraiisés dans 
l'espace température-forcedéflexion. Elle a de plus la capacité de calculer la réponse de 
ressorts en matériaux classiques utilisés au-delà du comportement élastique. Les réponses 
de ressorts AMF cdcuIées par cette méthode et avec le modèle biplanaire donnent des 
bons résultats en superélasticité lorsque comparées aux courbes expérimentales. Les 
courbes expérimentdes en supertfiermoéiasticité ne rendent pas justice aux résultats de 
caIculs superthennoélastiques qui sont malgré tout acceptables. Les cycles 
thermomécaniques subits par les ressorts lors des essais expérimentaux sortent du domaine 
de validité du modèle biplanaire et des indices laissent à penser que les courbes mesurées 
comportent des erreurs dues aux montages. 
Le modèle de matériau biplanaire n'est pas adéquat près des températures de transitions à 
contrainte nulle et donc a fàible contrainte lors de cycles superthermoélastiques. il n'est 
pas non plus adéquat pour représenter les Ni-Ti présentant une transition R ll a cependant 
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des avantages de rapidité en temps calcul indéniables et a le potentiel de représenter 
adéquatement une catégorie d'AMF aux relations contrainte-déformation-température 
modérément complexe comme certains cuivreux a simple transformation et le NiTi 
martensitique utilisé dans ce mémoire. Un modèle de materiau AMF non-héaire 1D tel 
KRIGAMF 1D a tous les atouts nécessaires pour combler les lacunes du modèle biplanaire 
dans le caicul de ressort. 
La nécessité d'une caractérisation précise et d'une bonne identification des cycles 
thermomécaniques subis lors d'essais expérimentaux a été mise en relief par une 
modéiisation des effets de variations des propriétés de matériau AMF, des effets de 
frottement dynamique et des effets de butées sur la réponse d'un ressort hélicoïdal AMF. 
Ji serait intéressant d'inclure les forces de frottements statiques dans un algorithme de 
c a l 4  étant donné l'intérêt au point de vue du design et du contrele de qualité. Les AMF 
sont des matériaux très sensibles et on ne saurait exagérer les précautions à prendre lors de 
leur caractérisation et de leur implantation dans un design. 
L'importance de représenter différents cycIes thermomécaniques avec un même modèle et 
un même lot de paramètres a été démontrée. Il s'agit là d'une caractéristique essentielie au 
respect de la physique du problème dans une modélisation phénoménologique. 
Ii est possible de caractériser un fil dYAMF en cisaillement par calcul inverse de torsion. 
Les rédtats sont fortement influencés par la qualité des données expérimentales et les 
méthodes d'interpolations utilisées lors du calcul. L1 est recommandable de respecter le 
caractère non-linéaire des fonctions en jeu car dans les calculs inverses, les erreurs sont 
cumuiatives. Une telle méthode de calcul inverse pourrait être développée notamment en 
flexion, selon la courbure et la déflexion, pour la caractérisation multiaxiale dYAMF. 
Le caractère hétérogène de la fatigue dam les AMF nécessitera probablement le recours à 
une approche micromécanique pour l'élaboration d'une modélisation utile. brsqu'une 
théorie d'endommagement de l'effet mémoire pour des cycles thennomécaniques 
généraux aura été dégagée, il sera possible d'introduire la fatigue dans les calculs élaborés 
selon l'approche developpée dans ce mémoue, même pour les smictures présentani des 
sollicitations hétérogènes tel la torsion ou la flexion. 
Enfin, les codes de calculs développés avec le modèle biplanaire pour iuustrer ce travail 
restent dans les limites du raisonnable pour un ordinateur de classe 486 sous DOS en 
termes de rapidité de c a l d  et d'espace mémoire pour des chargements complexes. Toute 
amélioration de ces codes nécessitera une puissance de calcul supérieure. Il a été démontré 
que le nombre d'éléments nécessaires à la convergence des calculs de ressorts hélicoïdaux 
est relativement bas (20). Un algorithme pour optimiser les valeurs d'incréments de force 
et de température aurait à être implanté afin d'0Eii.r à l'usager une assurance de précision 
et pour minimiser le nombre de pas de caicuis. De plus, le nombre de cycles 
thermomécaniques possibles est innni et comme dans un chargement hétérogène le 
matériau est différent en tout point, un travail reste à Eure pour avertir automatiquement 
l'utilisateur si le matériau sort du domaine de validité du modèle ou encore pour aiguiller 
un nouvel utilisateur sur des chargements thermomécaniques intéressants ou optimisés. 
SeIon le principe que les cycles minimisant la contrainte et la déformation de 
transformation afZectent moins Ie matériau en fabgue, il serait également possible de 
mettre au point des aigorithmes d'optimisation afin de déterminer la meilleure géométrie 
de ressort pour un alliage et une application donnée de fàçon à maximiser ses 
performances en tàtigue. 
Peu importe le degré de transparence de l'outd de calcul, une connaissance des AMF 
restera toujours indispensable si l'on ne veut pas que le maillon faible de la chaîne de 
calcul soit l'exploitation des résuitats. 
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Brève bibliographie sur le krigeage 
Historique 
Le kngeage est une méthode d'interpolation issue de la géostatistique qui a d'abord été 
utilisée en génie minier daos les années 60 par Knge[l]. Eiie s'est imposée comme une 
méthode générale d'estimation des ressources naturelles[2]. Matheron[3, 41 en a par la 
suite dweloppé la formulation mathématique daas les années 70. Depuis les années 80, le 
krigeage est employé en cartographie numérique[5-71 et en modélisation géométrique 
corme une méthode générale qui contient I'mterpolation linéaire et les splines comme cas 
partiders[4], et permet de retrouver comme un cas limite la méthode des moindres 
carrés. Le krigeage constitue un outil simple[8] qui s'applique dans toutes sortes de 
domaines: représentation paramétrique des courbes et des surfaces sur i'ordinateur[9], 
construction automatique de maillages pour les éléments finis, compression de 
l'information topographique en cartographie numérique, aide à la visualisation des résultats 
de simulations par éléments finis, interprétation systématique de données expérimentales. 
Une brève bibliographie présente ici les ouvrages B l'origine du krigeage et certains 
travaux faits à l'École Polytechnique de Monnéal. 
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Résumé du rapport 
Objectifs généraux 
Ce guide a pou but de fournir fes informations nécessaires à Tigénieur responsable de la 
conception de pièces en alliages à mémoire de forme (AMF) en vue de caractériser le 
comportement mécanique des AMF. Ii est conçu de manière rnoddaire et évolutive : 
mudulaire, afin que le concepteur puisse accéder rapidement à l'information essentieue 
pour l'application visée et qu'il puisse décider, grâce à un menu de caractérisation, de 
l'effort expérimental requis pour le niveau de précision cherché ; éwlutive, car au fbr et à 
1 Des corrections mineures ont etés apportées pour l'inclusion comme annexe au présent mémoire. 
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mesure que les applications vont devenir plus diverses et sophistiquées, le contenu de ce 
guide sera mis a jour. 
Ii faut d'abord procéder à la ~ a r a c t a ? ~ o n  quasi-natique du matériau dans l'espace 
contrainte, température, déformation. (Plus tard, des normes de carcu:ta?'~on 
cjlnamique pourront aussi être élaborées.) En ce qui concerne la caractérisation quasi- 
statique, des essais mécaniques et une analyse calorimétrique @SC) permettent de 
rencontrer avec plusieurs niveaux de précision possibles Ies exigences minimales pour 
réaliser un calcul thermo-mécanique. Enfin, un certain nombre de données métallurgiques 
sont aussi hdispensabtes pour compléter la connaissance du matériau. 
Données métallurgiques 
L'information métallurgique est importante dans la mesure où les paramètres concernés 
ont une innuence sur les propriétés mécaniques : tailIe moyenne des grains, procédés 
d'élaboration du matériau et de mise en forme des pièces, composition des alliages, 
diagrammes de p h ,  traitements thermiques, cycles d'éducation. Pour chaque Livraison 
d'échantdlons, toutes les informations métallurgiques devraient systématiquement être 
transmises par les fournisseurs d'AMF, de même que les informations thermiques et 
mécaniques ayant servi à la préparation des pièces commandées. Des échantillons du 
matériau brut, c'est-à-dire avant mise en forme et avant traitement themique, devraient 
aussi être fournis en nombre suffisant pour permettre la vérification des données de 
caractérisation transmises par le fournisseur et pour les propres essais de caractérisation 
du client. Plus tard, des données sur la fatigue intrinsèque du matériau et des pièces 
livrées devraient être produites par l'équipe responsable du controle de qualité. 
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Cyclage thermique 
Un moyen privilégié d'étude des AMF reste l'essai de calorimétrie diErentieiie @SC), qui 
devrait être e f f i é  systématiquement pour toute Livraison d'échantillons afin de 
corroborer les températures de transition indiquées par les founiisseur et observables avec 
Les essais de traction. Comme il n'est pas toujours facile d'interpréter les courbes de DSC, 
des mesures de résistivité devraient aussi être réalisées si possible. 
Cydages mécaniques 
Des essais de traction à température constante seront effectués I de faibles vitesses de 
déformation de façon à éliminer les effets dynamiques. Ces essais mettront en évidence 
les cycles d'hystérésis mécaniques du matériau ainsi que les sous-cycles observables lors de 
I'&et superélastique. A partir de ces résultats, les théories micromécaniques permettent 
de déduire, à partir des courbes de traction, le comportement du matériau en compression 
ou en torsion. Si les moyens expérimentaux le permettent, des essais de compression ou de 
torsion pourront aussi être réalisés et les résultats comparés avec la théorie. 
Conclusion 
La caractérisation des AMF en vue d'applications mécaniques, du fait de la complexité du 
comportement remarquable de ce type de matériau, doit être effectuée selon une approche 
multi-discipiinaire, qui fait intervenir des données métalIugiques, des résultats de 
calorimétrie diffërentieiie @SC) et des essais mécaniques (essais uniaxiawr). Les travaux 
expérimentaux de caractérisation ne peuvent être dissocies du cycle complet de 
développement d'un produit AMT dans lequel interviennent les contrrbutions suivantes : 
éiaborateur d'alliages, fournisseur dlAMF, concepteur mécanique, contrôle de qualité et 
client. En particulier, tes &mais m&zIlurgiques sur l'élaboration des alliages, leurs 
traitements thermiques et les données mécaniques sur le processus de fàbrication des 
pièces AMF doivent être documentés car celles-ci gouvernent les propriétés finaies du 
produit. A travers une communication ouverte entre les différents intervenants, il sera 
possible de m o n t e r  les difficdtés inhérentes à un projet de recherche et de fitire 
progresser la technologie des AMF. L'ensemble de la démarche de caractérisation 
proposée dans ce guide est schématisé dans la figure suivante. 
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1. Introduction 
La conception de pièces AMF s'inscrit dans le cadre d'un processus industriel qu'il 
est utile de schématiser dans le tableau Al qui suit aiin de bien illustrer les contributions 
de chaque maillon de la chaîne de fabrication. Comme Ie comportement mécanique des 
AMF est complexe, non-classique et qu'il peut être affecté par un grand nombre de 
ficteurs, il est indispensable d'assurer un suivi rigoureux sur l'ensemble du processus de 
fabrication et de préciser clairement les responsabilités de chaque intervenant. Un manque 
de rigueur à ce niveau ou l'absence d'une contribution critique des intervenants risquent de 
compromettre la réalisation des applications. Il faut toujours garder à l'esprit que les AMF 
constituent des matériaux aux propriétés remarquables, mais relativement düEciles à 
caractériser et que, malgré des progrès récents en ce domaine, leur maîtrise industrielie 
n'est pas encore complément assurée. 
Lorsqu'on commence à manipuler des échantillons AMF, on s'aperçoit 
rapidement, du fait même des propriétés remarquables de ce type de matériau, de leur 
grande sensibilité aux techniques de caractérisation. Par exemple, si des précautions 
particulières ne sont pas prises, un essai de DSC est completment faussé par les 
contraintes internes créées lors de la coupe de i'échantillon Un essai de traction n'est pas 
significatif et n'aura par conséquent aucune vaIeur prédictive si !'échauffement créé lors de 
l'usinage de l'échantillon n'est pas rigoureusement contrôlé. Un essai de traction qui 
dépasse le seuil de plasticité de la phase austéaitique ou un traitement thermique à une 
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température trop élevée ou trop Iong risquent d'aitérer considérablement le comportement 
du matériau. Enfin, les déformations superélastiques entraînent souvent des glissements 
au niveau des mors du montage, ce qui faussent les résultats des essais mécaniques. 















Données métallurgiques : 
- composition de l'alliage 
- processus d'élaboration (laminage, tré-e, etc.) 
- températures de transition 
- numéro de codée 
Données métallurgiques : 
- transmission des données d'élaboration 
- traitements thermiques, cycles d'éducation et 
températures de transition 
- données sur la fatigue 
Données mécaniques : 
- méthode de fabrication 
- numéro du lot de fabrication 
- .  - -- 
Données mécaniques : 
- courbes de traction, compression, torsion 
- conception du dispositif 
- notes de calcul et dimensionnement des 
composantes 
- courbes caractéristiques des dispositifs 
- résultats de fatigue 
- analyse des besoins 
- validation des dispositifs a base d ' A m  
Ce document ne constitue pas un guide complet de caractérisation des AMF. 
Plusieurs techniques expérimentales méntionnées à l'annexe 1 peuvent être adaptées pour 
les AMF. L'objectif essentiel de ce guide est de décrire le type de données expérimentdes 
qui sont nécessaires pour modéliser le comportement mécanique des AMF. 
L'objectif premier de ce guide est de préciser les données de caractérisation 
nécessaires pour réaliser des calculs mécaniques de pièces AMF avec Ies [ogiciel 
KRIGAMF et SIMAMF (éléments finis) dkveloppés à l&ole Polytechnique. Les sections 
suivantes suggèrent une démarche pour une modélisation précise, qui peut être suivie A 
divers degrés, selon la précision requise par les calcuis et la relative stabilité du matériau. 
Cette démarche s'inscrit dans le cadre du processus de design décrit à la figure BI. II ne 
s'agit pas d'une étude exhaustive, car une anaiyse compIète demanderait une collaboration 
étroite avec les élaborateurs et fournisseun d'alliages ainsi qu'avec les responsables du 
contrôle de qualité. Ce genre de synthèse, qui pourra toutefois être réalisée dans l'avenir, 
reste pour l'instant en dehors des obj& du présent rapport. 
. - 
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Figure B I R61e de la caractérisation dans le design d'une application Ah@ a l'aide de logiciels 
de simulation. 
2. Description générale du logiciel KRIGAMF 
Un des buts du logiciel KRIGAMF est de réduire au minimum les travaux 
expérimentaux de caractérisation permettant une modélisation du comportement 
thermomécanique des AMI? à l'aide de la méthode d'interpolation du ~ g e a g e .  La 
procidure expérimentale est fonction du type de simulation que L'on désire effectuer et de 
la précision requise. Plus il y a d'informations expérimentales disponibIes, plus le fichier de 
données du matériau sera précis et plus le modèle de comportement finai sera représentatif 
du comportement de I'AMF. 
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L'idée de base qui a motivé le développement de KRTGAMF est de pouvoir 
enregistrer sur un ordinateur le plus rapidement possible et avec une précision qu'on peut 
évaiuer l'ensemble des comportements thermomécaniques complexes des alliages à 
mémoire de fome à partir de données expérimentales partielles. Un échantilion AMF sur 
la machine de tmction ou dans la cellule DSC va "éduquer" le logiciel qui va apprendre à 
reproduire le comportement du matériau. 
Le logiciel KRIGAMF n'est pas documenté en détail dans cette section. Il est 
recommandé de lire l'article Moddisation di comportement t h e m o n t h i q u e  d'un 
alliage ;i rnénoire de fome en sollicitation u n i d e  " de Trochu, Meunier et Teniauit 
dans le compte rendu de coXernce Québec LA-SMA , 1994, afin de mieux comprendre la 
nature des informations que nécessite le modèle. Avant de lancer une simulation utilisant 
l'outil de calcul KRIGAMF, plusiem étapes doivent préalablement avoir été complétées. 
La figure B2 présente un diagramme qui expose ces Mérentes étapes dans 
séquentiel. Par la suite, une brève discussion de chacune des étapes est effectuée. 
Échantillons AMF 1 
I Caractérisation I 
I Fichier de données de caractérisation de l ' A m  
/ Module de conversion 1 i 
'JI 1 Fichier de chargement 1 
1 Fichier intermédiaire 1 ) thermomécanique 1 
1 Module de calcul KRIGAMF 1 1 (possiblement couplé à un autre outil de calcul) 1 
I r  de réponse de I'AMF 1 1 au chargement thermomécanique 1 
un ordre 
Figure B 2. Diagramme de prrjlaration de donnals pour le logiciel KRIGAMF 
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Échantiuons AMF : Les échantillons qui servent à la caractérisation doivent être 
représentatifs du comportement de Ia piece à simuler. En fait, les échantillons et la 
pièce doivent posséder la même histoire thermomécanique. Comme il a été discuté 
précédemment, le module de calcul KRIGAMF simuIe Ie comportement instantané de 
1'AMF. Par conséquent, si les propriétés de PAMF évoluent dans le temps, le 
responsable doit déterminer le moment propice pour effectuer la caractérisation a6n 
que celle-ci soit représentative du comportement de la pièce en opération. La suite de 
ce rapport discute amplement de ces aspects. 
Caractérisation : Les essais de caractérisation nécessaires au bon fonctionnement de 
KRIGAMF s'effectuent à partir de deux p~c ipaux  types d'équipement, une DSC et 
une machine de traction munie d'une enceinte régulée en température. La DSC est 
utilisée pour déterminer les quatre températures caractéristiques de la transformation 
(A& Ms, As et Ar). La machine de traction permet d'obtenir des courbes isothermes à 
différentes températures. Pour chaque courbe, il faut obtenir la boucle principale 
d'hystérésis en plus de quelques sous-cycles (au moins deux). 
Fichier de données de caractérisation de I'AMF : Ce fichier comprend tes données 
recueillies lors de la caractérisation. D'autres informations doivent également 
apparaître comme la description de I'échantillon et les spécifications des équipements 
utilisés. Les informations comprises dans ce fichier dépendent fortement de la 
simulation à réaliser. L'annexe 2 décrit plus en profondeur les informations à inclure 
dans ce fichier ainsi que leur disposition. 
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Module de conversion : Les données prélevées lors de Ia caractérisation sont insuflisantes 
pour le fonctionnement du module KRIGAMF. Les forces et déplacements doivent 
être convertis en contraintes et déformations et certains autres paramètres doivent ètre 
calculés (les taux de martensite transformée, les taux de martensite orientée et les 
factews caoutchoutiques utilisés pour le calcul des sous-cycles). Cette étape de 
conversion est dissociée du module de c a l d  pour la simple et bonne raison qu'eue 
n'est effectuée qu'une seule fois par type d'échantiiion. Une perte de temps 
considérable est ainsi évitée. Le module de conversion nécessite comme entrée le 
fichier des données brutes de caractérisation de I'AMF et produit un fichier 
intermédiaire de données qui seront lues par KRIGAMF. 
Fichier intermédiaire : Le fichier produit par le module de conversion contient toutes les 
données requises pour le bon fonctionnement de KRIGAMF. Il ne doit jamais être 
modifié et il est inutile de divulguer son contenu. 
Les cinq étapes décrites précédemment sont réalisées une seule fois par type d'échantillon. 
Par contre, Ies trois étapes suivantes sont effectuées autant de fois que l'utilisateur le 
désire. Le fichier de chargement thermomécanique est différent pour chaque simulation 
mais c'est toujours le même fichier intermédiaire qui est utilisé. 
Fichier de chareement thermomécaniau~ : Les infornations conceniant le chargement 
thermomécanique imposé à la pièce y sont spécifiées. Il est possible d'imposer des 
variations simultanées de contrainte, de déformation ou de température. 
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Module de calcul KRIGAMF : Le module de calcul KRIGAMF peut être perçu comme 
une boîte noire ayant besoin de deux fichiers d'entrée pour produire un fichier 
décrivant la réponse de la pièce sous le changement thermoméwiique imposé. Le 
module KRIGAMF peut être couplé à d'autres outils de calcuIs pour calculer la 
réponse d'une pièce. Une description sommaire de la philosophie de KRIGAMF est 
présentée afin de justifier les données de caractérisation prélevées sur les échantiuons. 
Les courbes obtenues à partir de la machine de traction servent de squelette à partir 
duquel des surfaces interpolées sont construites par krigeage. En fait, il y a deux 
surfaces (une pour le chargement et une autre pour le déchargement) dans l'espace 
tridimensionnel température-contrainte-déformation. Des courbes isothermes sont 
préconisées car les manipulations expérimentales avec variations de température 
engendrent fréquemment des &cultés techniques (dilatation thermique, lenteur 
d'acquisition des données, etc.). Lors de l'imposition du chargement thermomécanique, 
la réponse de I'AMF est calculée par interpolation sur les surfaces. La réponse 
emprunte un parcours de façon à épouser la fonne des surfaces. L'outil mathémtique 
employé pour obtenir les équations des surfaces et pour effectuer les interpolations est 
le krigeage. 
Fichier de réponse de 1'AMF : Dépendant des outils de c a l d  utilisés en parallèle avec 
KRIGAMF, le fichier de réponse prendra des formes =rentes. Ii est impossibte 
d'énumérer tous les types de rédtats qui peuvent ètre obtenus. A titre d'exemple, il 
est possible de calculer l'état de contrainte à plusieurs endroits dans une pièce en 
fonction du temps, de Ia température et de I'ailongement d'un ressort AMF ou bien la 
déflexion d'une rondelle Belledie en fonction de la charge appliquée et de la 
température. 
3. Documentation générale sur les matériaux à caractériser 
Il est évident que plus on dispose d'informations préliminaires sur le matériau à 
caractériser, plus le nombre d'expériences nécessaires pour caractériser un AMF à l'aide 
du logiciel KRIGAMF sera réduit. Un maximum de renseignements devrait être recueilli 
sur le matériau afin de prévoir les mécanismes affectant sa stabilité et son comportement 
thermomécanique, Ces renseignements peuvent provenir du fournisseur dlAMF, de 
l'élaborateur d'alliages, d'autres utilisateurs ou encore de la littérature (voir annexe 3). 
Les renseignements utiles sont entre autres : 
Ia composition exacte de l'alliage ; 
[a taille des grains et la texture due à la mise en forme ; 
ie diagramme de phases d'équilibre selon la température et la contrainte ; 
le numéro de coulée de l'élaborateur ; 
l'identification du lot chez le fournisseur ; 
les traitements thermiques déjà reçus ; 
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les températures théoriques de transitions Ms, Mt: As, Af selon la composition et le 
traitement thermique rqu ; 
la fonction de diiatation thermique ou les coefficients linéiques des différentes 
phases ; 
Ia température maximde d'utilisation sans dégradation thermique ; 
les caractéristiques de comportement thermomécaniques de ce type de matériau : 
- déformation martensitique maximale ; 
- modules de rigidité prévus selon les phases ; 
- s e d  de plasticité a&T) ; 
- type de rupture selon la température ; 
- température m a d e  d'induction de la marcensite (Md) ; 
- dEcultés expérimentales rencontrées (rupture aux mors, glissements, etc.) ; 
Ces renseignements et les renseignement additionnels (qui peuvent être utilisés surtout 
pour des logiciels de calculs de pièces AMF - voir annexe 4) seront ensuite comparés et 
complétés avec les résultats expérimentaux. 
4. Choix des équipements 
On n'aborde pas pour te moment la question du choix des équipements 
expérimentaux. Toutefois ii faut signaler que le contrôle et la reproductiiilité des forces 
externes, des températures et des déplacements imposés sont des paramètres primordiaux 
pour l'analyse quantitative de la transformation martemitique [Il. 
5. Préparation des échantillons pour les essais thermomécaniques 
La taille et la forme de l'échantillon dépendent de la source et de 
l'approvisionnement, qui risquent de varier. Autant que possible pour les essais de 
traction, une éprouvette cylindrique normalisée ou une éprouvette rectangulaire taillée à 
partir de plaques pourront être utilisées (voir norme ASTM : E 8M-90a [2]). 
La taille et la forme de Ia section de l'échantillon devront aussi être choisies en 
tenant compte de la grosseur des grains, de façon a ce que les résultats ne soient pas trop 
influencés par la section ou soient représentatifs du matériau utilisé dans chaque 
application. Par exemple, pour analyser un ressort, on devra caractériser un fil. L'étude 
d'une rondelle AMF nécessitera la caractérisation du ruban à partir duquel la rondelle est 
fabriquée. 
* Des critkes devront â*re dablis soir tha0ripernent soir exp&imentalement pour 
ddenniner la taille minimale de la section en fonction de la taille et & I 'mtisotropie des 
gruïm-Par exemple, si la m*IIe de grain est comparable avec une section du fil a tester, 
la non-homogaiietéàù c h p  & contraintes va fmsser les reSultats &s esais. 
La texture devra être prise en compte lors de la découpe des échantillons 
(figureB3 [3]), surtout pour Ies alliages qui présentent un mode de rupture 
intergranulaire. Le choix doit tenir compte des contraintes intemes prévisibles selon !a 
texture du matériau. 
O 2 4 6 1 
STRAIN % 
Figure B 3. Influence de la texture sur le comporîement mttanique de l'alliage Ni-Ti. 
* Des criiffes devront &e ejtablis soit thebriquement soit expaimentalement pour 
dtkider dans quelle direction I 'me de I'@rouvette sera orientépar rapport a la texture. 
5.2 Découpe du maleiiau 
La découpe doit être effectuée de façon à minimiser les déformations plastiques sur 
les surfaces taillées des éprouvettes. En particulier, il faut veiller à ce que les températures 
d'usinage ne dépassent pas la température critique au-delà de laquelle le matériau se 
dégrade de manière permanente. Un sablage sera effectué pour diminuer les contraintes 
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intenies en surface afin de minimiser les changements de forme ion du traitement 
thermique initial. 
Des repkes peuvent 8 r e  tracés ou g r a v k  sur ia pmtie utile & f '+mwette. Ces rep&es 
doiwnt resisler aux traitements thenniques. Des mesures sont e#ectu&s 1 h i d e  d'w 
microscope optique et d'une r&fe micromatn'que. P m  convention, lo longueur de 
r#&ence est mesur& enfie [es repBes visuels. T'te autre meihocte de mesure, de 
prtkision W e  ou supmeure, serait acceptable. Ces reptkes permettent & mesurer la 
dt$omation absolue du maiéiau pm rapport li son dat initial. Ainsi; il est possible 
d'observer l'évohtion ak la dt$ormation cfic mataiau en &hors du bmc d 'esM et 
d 'haluer les dgonnations reSIeSIchcelles après une succession d'effets m cinoires. 
Le comportement des AMF est complexe et, pour bien comprendre les phénomènes en 
action lors d'un essai expérimental, des mesures doivent être effectuées avant et après 
chaque étape expérimentale. Les résultats devraient être conservés dans un journal de 
l'éprouvette avec la date et I'heure de chaque essai. Par exemple, les mesures avant et 
après Le traitement thennique initial permettent d'évaluer l'état du matériau après la 
découpe. Les mesures avant et après un traitement thermique subséquent donneront une 
indication sur la quantité de martensite stabilisée (qui est responsable des déformations 
résiduelles). Enfin, des mesures entre chaque essai espacées de plus que quelques minutes 
permettrait de constater, éventuellement, un retour Mscoélastique de la déformation. 
5.3 Nombre d'Cprouvettes r e p s  
Le nombre d'éprouvettes utilisées est fonction du degré de précision recherché, de la 
variabilité et de la stabilité du matériau à caractériser et, bien sûr, de la disponibilité du 
matériau à caractériser. Si plusieurs échantilions sont utilisés pour chaque courbe 
contrainte-déformation d'une même température constante, le logiciel KRIGAMF dans sa 
version actuelle peut accepter différents fichiers de données afùl d'accommoder une 
variabilité statistique du comportement mécanique. Ainsi un fichier formé de courbes 
moyennes représentera le comportement moyen et un fichier formé de courbes extrêmes 
permet de représenter la variabilité de comportement du matériau. 
KRIGAMF n'incorpore pas, pour le moment, Ies phénomènes de fàtigue dans ce 
modèle. La caractérisation du matériau est réalisée pour une histoire thermomécanique 
donnée. Si le matériau subit une évolution lors des essais effectués, il faudra au moins une 
éprouvette par essai pour bien le caractériser. Si le matériau est trés stable, que les effets 
de la fatigue sont négligeables et que les sollicitations appliquées lors des essais 
n'endommagent aucunement le matérku, on peut alors réutiliser la même éprouvette pour 
des essais succesifs.. 
Mesure & la microdureté 
La mesure & la micrhreté peut eflectivement servzr pour ddenniner fa sîabifité 
siructurale en fonction &s contraintes et temp&ahiresfix&s (annexe 1 et nome ASTM : 
E 92-82 [4]). 
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Toute série d'éprouvettes fâbriquées ultérieurement aiin de compléter les résultats 
de l'étape 8 de ce plan devrait repasser paï les étapes antérieures afin de pouvoir être 
évaluées et comparées avec la série d'éprouvettes initiale. 
5.4.1 Traitements thermique préliminaires 
Le traitement thermique donnant lieu à la première transformation martensitique 
devrait être effectué aprés la découpe des échantillons en suivant les instructions du 
fournisseur (annexe 5). Lors de ce traitement thermique, il y aura relaxation du reste des 
déformations plastiques dues i la découpe. 
Ilfau&a veiller ;fixer les khantiZ1on.s de fapn à ce que ceux-ci ne soient pas 
d$orm& durmt le traitement thermique tout en s 'assurant que ce dispsiayn 'Gecte pus 
trop la sévei.ité de la trempe. 
Les traitements appliqués aux échantillons dépendent évidemment des conditions 
que doivent être simuIées avec le logiciel KRIGAMF, par exemple certains cycles 
d'éducation pour reproduire des propriétés proches du matériau tel qu'il sera utilisé dans 
l'application considériie. Cependant, plus le traitement introduit de l'anisotropie dans le 
matériau, moins les résultats seront utilisables pour des calculs sous chargements multi- 
axiaux. L'essentiel est que tous les échantillons reçoivent le même traitement 
themotné-que. 
5.4.2 Précyciage thermique 
Les échantillons devraient présenter une certaine stabilité au niveau des 
températures de transition. Il faut noter, par exemple, que les premiers cycles thermiques à 
contrainte nulie modifient les températures de transition M., Mr, A, et &. Les premiers 
cycles à contrainte n d e  éduquent aussi le matériau à avoir la même forme en phase 
martensitique qu'en phase-mère. Ceci rend également difficile l'éducation subséquente 
avec une autre forme et tend donc à supprimer l'effet mémoire double sens. 
Une phase de design préliminaire doit être réalisée avant d'utiliser le logiciel 
KRIGAMF. Ceci inclut le choix du matériau A M .  final, c'est à dire après traitement, en 
fonction du type de soiücitation Le précyclage thermomécanique des éprouvettes, s'il y a 
lieu, doit être déterminé en fonction de l'application à calculer avec KRIGAMF. Les 
éprouvettes doivent être traitées de façon à reproduire le comportement du matériau 
utilisé dans l'application projetée. 
Un précyclage thermique est souhaitable si /a pike  ii moddiser va eflectzier plus 
d 'un cycle de trcazsformation mmtewitique. Le prajclage thermique de la pi&e awnt 
utilisation est m h e  peut-&e recommanLiable. Les ef i ts  de ce prtkyclage sur les 
propridk thennomaCaniques et leur stabilité (entre autres en fatigue) p m n t  &e 
exmnineS au besoin avec une DSC et des essais de cyclages m h i q u e s .  
il est aussi a noter que KRIGAMF ne permet pas de modéliser l'effet mémoire 
double sens. Il est donc important de s'assurer par des observations que cet di n'est pas 
présent suite aux cycles themomécaniques ou encore que cet effet est négligeable dans le 
domaine de température et avec le type de sollicitation utiüsée lors de la modélisation. 
Résultats de la préparation des échantillons 
Des éprouvettes représentatives et identiques sont préparées avec des propriétés 
mécaniques stabilisées. Si les propriétés ne sont pas stables, ceIIes-ci devraient être 
pour le moins documentées. KRIGAMF modélisera dors un matériau aux propriétés 
instantanées. 
Des repéres optiques permettront d'évaluer les déformations résiduelles et de 
surveiller leur évolution dans le temps. 
Une documentation détaillée sur l'élaboration et les traitements reçus devra être 
constituée a h  de permettre la fabrication de nouveiies éprouvettes pour ce matériau. 
- 
6. Caractérisation thermomécanique de la transformation martensitique 
6. I Caractaisatron thermique 
Plusieurs méthodes peuvent être employées pour cette caractérisation. L'essai de 
calorimétrie différentielle @SC) est le plus répandu. Il sera effectué afin de déterminer les 
températures de transformation de l'alliage et la fiaction martensitique Fm(T) à contrainte 
nulle en fonction de la température. Des alternatives acceptables selon les matériaux 
seraient par exemple des mesures d'émission acoustique ou de résistivité lors d'un 
balayage thermique de part et d'autre des températures de transformation. 
L'échantillon avec lequel est effectué l'essai de DSC doit être prélevé à partir 
d'une éprouvette du matériau a6n d'avoir Ie même passé thermomécanique. Ceci signifgie, 
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par exemple, que si les éprouvettes ont été éduquées ou cyclées mécaniquement, 
l'échantiflon doit être prélevé dans la partie représentative de I'éprouvette, soit dans la 
section centde entre les mors. 
Sablage &s ejchantillons pour la DSC 
Le mat- devrait &e sablé sur ses faces de coupe .Jn & minimiser 
1 'influence des d#ormatratrom plastiques de coupe, et puis chaute B la temp&ature P A f  
anticipée avant d'enregistrer la courbe afin d'&miner I'effet des contraintes internes 
&es B la coupe. 
Résultats de la caractérisation thermique : 
Températures de transitions lb&, Mf, 4 et & . 
Courbe de DSC permettant le calcul de la fonction Fm(T) 
selon la méthode de Simot* [SI. 
-- - - 
Les détails du déroulement d'un essai de DSC sont précisés a l'annexe 6. 
6.2 ~aMct&tüi~n mécanique 
Du fait des propriétés thermomécaniques particulières des alliages à mémoire de 
forme, les essais thermomécaniques peuvent être réalisés selon 3 modalités diErentes : 
1. essas B temp&utures fac&s au cours desquels on enregistre un diagramme effort- 
déformation ; 
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essais à confraintesjixaés qui doment Lieu à un diagramnie déformation -température 
(déflexion de mémoire de forme à contrainte constante - voir norme AFNOR A5 lx) ; 
essais i dci,iacements fixés au cours desquels on enregistre un diagramme force- 
température (cette manipulation consiste à mesurer l'effort généré par la mémoire de 
forme a déformation constante - voir norme AFNOR A5 1X [6]). 
Les deux dernières manipulations consistent à mesure l'effort ou la déflexion 
générés par le phénomène de mémoire de forme en effectuant des balayages en 
température. Pour te moment , la description détaillée de ces modes d'essais n'est pas 
abordée, mais il faut noter que lors de ces manipulations iI est important de ne pas trop 
chauffer Yechantillon. En effet, il ne faut pas induire de diiatation thermique des organes de 
fixation, car ceci conduirait à des résultats aberrants. Les essais de type (2) et (3) peuvent 
être extrêmement utiles surtout si l'on veut simuler un effet mémoire de forme pour 
calculer des pièces réelles en AMF. 
Pour le logiciel ECRIGAMF on se restreint pour le moment par un première mode 
d'essai : essai à température fixée. Mais il faut noter qu'à partir d'une série d'essais de 
traction à température fixée, on peut estimer une force générée par I'eEet memoire en 
conaissant le décalage entre la contrainte maximale mesurée à la température Md et la 
contrainte maximale générée est de l'ordre de 10- 15 % (fig. B4 [7]). 
De phs, à partir des essais de traction, on peut caiculer le module de Young seIon la 
nonne ASTM : E 11 1-82 [8] et le module de transformation. On peut aussi estimer le 
coefficient de Poisson (norme ASTM : E 132-86 [9]) en utilisant un extensomètre 
308 
transversal couplé avec un extensomètre Iongitudinai. La précision de cette estimation va 
dépendre du niveau d'anisotropie de i'alliage réel. Ii faut noter aussi que le module de 
cisaillement peut être estimé directement avec des essais de torsion (fig. B5[3]). Ces 
données sont nécessaires surtout pour le calcul des ressorts en AMF). Plutôt que 
d'effectuer ceux-ci, qui sont t rès  délicate a réaliser, il est possible d'approcher à des 
résultats recherchés en remplaçant en essai de torsion par un essai de traction par une 
méthode préconisée par AdIer et al. [IO]. 
La différence entre les comportements d'un AMF en tension et compression tels 
qu'illustrés à la figure B6, impose qu'on réalise aussi des essais de compression-Une 
alternative possible consiste d'utiliser les résultats d'Amrani et Patoor [l 11 en estimant le 
décalage entre les courbes de traction et de compression (- 15-20 %). 
6.2.1 Essais préliminaires 
Buts : 
Déterminer la température m d e  d'application pratique de I'AMF, ce qui revient à 
déterminer la température du deIà de laquelie la transformation induite sous contrainte 
n'est que partielle ou dégradée. 
Déterminer la déformation rnartensitique maximale ainsi que le module de rigidité de 
I'austénite et, si les conditions de plasticité ou de rupture le permettent, le module de 
rigidité de la martensite complètement orientée. 
Déterminer le seul de plasticité ou de rupture de la martensite complètement orientée 
(celui qui survient avant l'autre). 
Méthodologie : 
Dans cette étape, il est impératif de garder les paramètres de température et de 
contrainte de l'expérimentation en deçà de la Limite de dégradation thermique et du seuil 
de plasticité ou de rupture @p.le. Le diagramme de phases d'équilibre selon la 
température et la contrainte peut donner une bonne indication du domaine dans lequel un 
changement de comportement se produit, puisque les phases en jeu sont la plupart du 
temps détemilliantes (conjointement avec la taille des grains) du mode de rupture. De plus, 
il peut être observé sur ce diagramme auqu'il y a une température Limite au-dessus de 
laquelle on ne peut plus induire de marterisite sous contrainte. 
Il faut noter que si la contrainte critique nécessaire au lancement de dkfonnation 
par glissement de dislocation (déformation plastique) est très basse, l'effet superélastique 
ne se manifeste pas (fig. B7). Dans ce dernier cas, seule la déformation classique élastique 
a Lieu et la rupture, généralement, porte un caractère intergrandaire. 
Une dharche  @iule devra &e déwloppa! drms les cas où aucun 
renseignement d'origine rn&aZZurgique n 'est disponible sur le mataim.  Des mages & 
sehirité devront t3re frr&s pour la Ihite de deigrQdCltion thermique et le seuil de 
plasticité ou de rupture fragile. 
strain ( X I  
L'enveloppe des contraintes gelï+&s par la ménoire de forme par rapport a' la 
courbe contrazntedt$ormation d'un alliage AMF i fempé-afure constante (Ni-Ti). 
Figure B 5. i es  comportement difffents d'un alliage AMF en tension, compression et torsion. 
Figure B 6. Surfrrces de transformation pour difbents valeurs de fiaction totale de manensite. 
Figure B 7. Diagramme d'dat schdmatique. 
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Pour évaiuer la température maximaie d'application pratique, l'utilisation les essais 
de traction préliminaires est recommandée. A partir d'une température légèrement plus 
élevée que pour laquelie l'alliage comporte 100% d'austénite d'aprés la courbe de 
DSC, les opérations suivantes seront effectuées : 
- Imposer à l'échantillon tel qu'indiqué en section 2 des cycles de hile défonnation 
martensitique (E, < 1%) en incrémentant gradueliernent la température après chaque 
cycle. La graduation de température devrait être choisie selon les renseignements 
préliminaires obtenus sur les performances du matériau ou sur les courbes publiées 
dans la littérature. 
- L'essai est interrompu lorsqu'un changement de la pente de N(a, T) est observé 
(voir la figure B8) ou au début de déformation plastique (0.2%). 
- Vérifier, si possible, sur le diagramme d'équiliire de phase s'il n'y a pas un 
changement du type de phase martensitique à cet état thennomécanique ou s'il n'y a 
réellement plus possi'biIité de transformation martensitique induite (TM). 
- Pour vérifier qu'il ne s'agit pas d'un effet de fatigue ou de vieillissement thermique, 
refaire un même cycle a une tempéranire Ti plus basse afin de comparer la courbe 
contrainte-déformation avec les résultats précédents. Si ia valeur de OM(T~) a changé, on 
peut conclure qu'il s'agit dWets de la fatigue ou du vieillissement, ou encore de la 
déformation plastique si la lecture des repères visuels de l'échantillon révèle des 
déformations résiduelles a contrainte nulle. Dans le cas ou la pente de M,(a,T) serait 
encore Ia même, un essai effectué avec une deuxieme éprouvette non-cyclée à la 
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température maiamale atteinte aidera à conclure sur la nature du phénomène. L'avant 
dernière température atteinte sera considérée comme étant la E t e  supérieure en 
température du modèle KRIGAMF. 
Résultats de la caractérisation mécanique : 
Température maximale d'application pratique de l'AM#, c'est-à-dire la température au 
dessus de laquelle la transformation induite sous contrainte n'est que partielle ou 
dégradée, ou la température limite de dégradation thermique. 
Déformation martemitique mximde. 
Modules de rigidité de I'austénite et de la martensite complètement orientée (si les 
conditions de rupture le permettent). 
Contrainte seuil de plasticité ou de rupture de la martensite complètement orientée 
(celui qui survient avant l'autre). Ceci suppose que le mode de rupture est 
sensiblement le méme, et que le seuil de plasticité est constant en température. 
6.2.2 Essais uniaxiaux à température constante 
Méthodologie : 
Pour caractériser le domaine complet de I'AMF, des essais de traction uniaxiaux 
contrainte-déformation seront effechiés a température constante pour les températures 
suivantes : 
Mf-X; Mf;Ms; (Mf+Ms)/2; As; Af ;  (Mds+At)/2 ; et Mds -y .  
Les paramètres x et y sont spécifiés selon l'étaiement des températures mesurées à la 
section 6.1. Au minimum, 8 essais de traction uniaxiaux seront réalisés pour caractériser 
l'alliage. dans tout Ie domaine de température 
Si les besoins sont plus spécifiques, on peut éliminer, réduire ou augmenter le 
nombre de courbes dans certaines plages de températures selon les besoins de la 
modélisation. Pour chaque essai la procédure suivante sera adoptée : 
Temp eirdure d'un essai 
La tempckature d frn essai pour T < Af doit &re obtenue en descente de 
tempt+arure à partrr d'une temp&aîure T > Af H contrainte nulle qtin d'atiter la prkence 
de martemite supplhentaire d'origiire thermique ou de d#ormation martemllSltique 
pseudu-permanente. Lorsque la tempkature est atteinte, quelques cycles purtiels sont 
e_fictu& jusqu'a l'obtention h cycie correspondmt au maximum a2 rnartensite orient& 
choisi (voir figure 38) sum dt$onnation plmtipe irrt+versible. 
e 
T 
Figure B 8. Reprkentarion schdmatique des essais de l'&ope 6.2.1. 
Les données recueillies aux sections précédentes permettront de déterminer les 
déformations à atteindre lors des cycles partiels. Les cycles partieb serviront à estimer un 
facteur caoutctioutique local observé lors du changement de chargement à déchargement, 
et vice-versa. 
Déformation maximale 
Il faut évidemment faire attention ici à ne pas endommager le matériau. II n'est pas 
nécessaire d'atteindre, par exemple, 100% de transformation induite sous contrainte lors 
d'un essai dans le domaine martensitique. En fait, la plupart des AMF cuivreux atteindront 
le seuii de ptasticité avant 100% de transformation induite sous contrainte. L'important est 
de fournir au modèle des données comparables quant à la déformation rnartensitique. Le 
modèle utilise la notion de martensite orientée et fait donc une d i r e n c e  entre la 
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déformation élastique classique, la déformation martensitique et la déformation plastique 
irréversible qu'il faut absolument éviter lors des essais de caractérisation, 
Ainsi, pour deux essais réalisés à des températures ciifErentes dans le domaine 
superélastique, la déformation totale requise pour un essai à déformation rnartensitique 
constante sera plus grande pour la température la plus élevée car la déformation élastique 
avant la déformation rnartensitique est plus grande. Dans le domaine superélastique, les 
déformations totales peuvent être calculées d'avance avec la relation de Clausius- 
Claperon. Dans le domaine caoutchoutique, il est préférable d'utiliser un logiciel de 
contrôle pour la machine de traction en programmant comme limite de sécurité la 
déformation martensitique calculée ou encore d ' e f f ' e r  des essais préliminaires sur un 
échantillon témoin. 
7. Simplifications possibles du modèle 
Il est possible de diviser l'emploi du logiciel KRIGAMF en trois catégories fonctionnelles : 
1. Modélisation de l'effét superélastique ou superthemique à des températures T > Af'. 
2. Modélisation du comportement caoutchoutique à température T < W. 
3. Modélisation de phénomènes entre h4f et AS incluant l'effet mémoire simple sens. 
Selon le niveau de complexité et de non-linéarité du matériau, on peut aussi faire 
certaines simplifications sont possibles. Ceci dépend du diagramme de phase du matériau 
métastable. Ainsi sur certaines plages de températures du domaine superélastique, les 
phases en jeu sont les mêmes et la relation de Clausius-Claperon f i t  en sorte que la 
courbe contrainte-déforrnation est la même à l'exception d'une translation élastique. Pour 
ce faire, les transformations de phases doivent être stables et identiques sur toute la plage 
de température ou l'on veut fiire la simplification. 
Les M-Ti sont en générai plus propices à cette sùnpliiication que les cuivreux dont 
les effets microstructuraux sont plus importants, les phases possibles sont plus nombreuses 
et évoluent en fonction de la température. Ainsi, une courbe contrainte-déformation 
superélastique à une température T > Af et une évaluation de la pente da/dT des 
conditions de transformation évaluée, par exemple, par des mesures d'émission acoustique 
en balayage de température a des niveaux de contraintes différents permet de recréer le 
domaine désiré. 
Le module d'Young est évalué sur la courbe contrainte-déformation 
superélastique selon la méthode classique qui figure dans la norme hçaise et on translate 
élastiquement la même courbe sur tout le domaine désiré. Un autre détail à vérifier dans 
cette simplification est que le module de Young demeure sensiblement le même sur le 
domaine de température prévu. En effet, une légère augmentation de la rigidité de la phase 
mère pour une augmentation de température, a été observé pour les N i J i  entre autres. 
Comme le diagramme de phase métastable en température et contrainte n'est pas toujours 
disponible pour un matériau donné, il faut agir avec prudence. 
Une estimation des températures de transformation peut être réalisée à partir des 
courbes de traction en repérant les contraintes de début de transformation et de fin de 
transformation inverse. Deux courbes contrainte-déformation superélastiques réalisées aux 
deux températures limites du domaine de températures désiré donnent également la pente 
da/dT, avec l'avantage de pouvoir comparer avec les résultats de Fanaiyse thermique. Ii 
faut quand même tenir compte que de cette manière seukment les valeurs Ms et Af 
pourront être obtenues. Dans l'éventualité d'une légère évolution de la courbe contrainte- 
déformation sejon la température, le domaine interpolé par krigeage sera plus représentatif 
de la réalité avec deux courbes expérimentales. 
Le domaine caoutchoutique (T<Mf) des AMF est peu connu et les effets 
dynamiques peuvent devenir non-négligeable. Des essais devront être réalisés à des 
températures T<Mf pour valider le modèle. Le domaine de température entre Mf et Af et 
surtout entre As et M, doit comporter assez de courbes pour permettre de bien reproduire 
I'effkt mémoire simple sens. il est difficile dans ce domaine de simplifier quoi que ce soit. 
Les courbes principales et les sous-courbes de déchargement sont particdièrement 
importantes pour calculer un retour de déformation sans charge. Les courbes principales 
de chargement qui, entre As et peuvent à la 'mite être extrapolées élastiquement selon 
la méthode proposée dans le domaine élastique et les sous-courbes de chargement sont 
particulièrement utiles pour modéliser la génération d'efforts lors de l'effet mémoire simple 
sens. 
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Une façon d'améliorer l'interpolation des courbes lors de la trar&ormation 
thermique est d'utiliser une courbe de DSC et de déterminer la fiaction de martensite en 
fonction de la température selon la méthode de Skrotzky [5]. A partir de la teneur en 
austénite [ors de la transformation inverse par exemple, on peut calculer la déformation 
martensitique m a x i d e  à contrainte nulle pour une température donnée. 
Noter que la dilatation thermique est habituellement négligeable devant les 
déformations dues aux transformations de phase. Cette dilatation n'est pas la même en 
phase mère qu'en phase martensitique. Selon le degré de précision désiré, la fonction 
da/dT peut être évaluée. Par exemple, certains auteurs utilisent simplement deux valeurs 
constantes selon que le matériau se trouve en phase mère ou bien en phase 
martensitique.La dilatation thermique peut être prise en compte dans le logiciel 
KRIGAMF . 
D'une manière générale on peut distingue deux types d'essaise expérimentaux : (1) les 
essais qui permettent de déterminer les caractéristiques inuinséques du matériau @SC, 
traction, etc.) ; et (2) les résultats de validation obtenus sur les structures réelles (poutre 
ou lame en flexion, ressort, etc.), qui devront être confrontés aux résultats théoriques 
obtenus avec un modèle de calcul de structure. 
8. Exemple pratique 
A titre d'exemple, les diflicuités et les résultats obtenus lors d'une série d'essais 
réalisés à l'&de Polytechnique seront présentés. La démarche expérimentale est la 
suivante : 
Essai de traction d'une éprouvette en état superélastique; 
Simulation a l'aide du modèle bilinéaire (version restreinte du logiciel KRIGAMF) du 
comportement d'un alliage AMF; 
Simulation par déments finis diin essai de flexion trois points d'une poutre AMF; 
Validation expérimentale des résultats de simulation numérique. 
Trois éprouvettes utilisées pour les essais sont issues d'une même plaque d'alliage Cu-Zn- 
Ai. Les éprouvaes i et 2 pour un essai de traction dont la section est rectangulaire ont 
une forme normalisée taillée (norme ASTM : E 8M-90a ). L'éprouvette 3 a la forme d'une 
poutre rectangulaire qui sera soumise à des essais de flexion 3 points. Toutes les 
éprouvettes ont subi le même traitement thermique : homogénéisation (850°C. 15 min) 
suivi d'une trempe à l'eau (20°C) et d'un revenu (lOO°C, 1 heure). 
La courbe de traction de l'éprouvette 1 est présentée à la figure B9. La figure B10 
illustre la superposition des courbes calculée et expérimentale. Les résultats montrent une 
diBirence très significative entre les deux courbes. Sachant que le logiciel fonctionne 
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puisqu'ii a été validé à partir d'autres résultats expérimentaux, on a cherché une explication 
en procédant de la manière suivante: 
Un essai- de DSC a ét6 réalisé avec deux échantillons prélevés sur les éprouvettes de 
traction (figure Bl  la) : i'échantilion testé 1 et un échantillon temoin 2 sont comparés 
avec le résdtat de DSC pour un échantillon découpé dans l'éprouvette de flexion 3 ( 
figure Bllb). Un dédage de 8 a 10°C est observé dans les températures de 
transformation pour les échantillons I et 2 avec I'échantiüon 3. On peut rejeter de 
i'iiuence de la fitigue ou du vieillissement parce que les essais de DSC avec les 
échantilions 1 et 2 donnent le même résultat. 
Un essai de traction a été réalisé avec une éprouvette ayant la forme de la poutre 3 
(fig. B9). La courbe 12 illustre la superposition avec une précision satisfaisante des 
courbes calculée (modélisation par Icrigeage et par éléments f i s )  et expérimentale ( 
validation pour un essai de flexion 3 points). 
Conclusion: 
Un échauffement trop élevé lors de L'usinage de l'échantillon a altéré 
considérablement le comportement mécanique du matériau en provoquant : 
un décalage de températures de transformation (de 8 à 10°C) qui entraîne à son tour 
un décalage des courbes de traction (fig. B9); 
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la dégradation nette de propriétés remarquables des AMF : l'enthalpie de 
transformation du matériau usiné est 1.5 fois moindre que celle du matériau non-usiné 
(cf fig. Bl  la et BI lb). 
II faut donc prendre des précautions particulières pour ne pas endommager le 
matériau lorsqu'on commence a manipuler des échantillons AMF. Les conditions du 
traitement thermique, la préparation des échantillons et le déroulement des essais doivent 
être rigoureusement contrôles. 
La procédure suivie pour un essai de traction est décrite à l'annexe 7. 
Wormation r/i) 
Figure B 9. Essais de traction : deux courbes superdastiques expaimenrales sont obtenues pour 
les &rouvertes 1 et 3. 
- -  
50 - -  
40 - -  
I 
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Figure B 10. Essais de flexion trois points avec l'@rouvette 3: donneés calcultks (- -) et donnks 
expaimentales (-). 
th) 
Figure B 11. Essais de DSC : (a) &hantillons 1 et 2; (b) achantillon 3. 
.- 
Déflation (mm) 
Figure B 12. Essais de flexion trois points pour I'@-ouvette 3 : donntks calcultks (- -) et 
donntks expéimenrales (-). 
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ANNEXE B1 
Guide de Caract6risation des Alliages ii Mémoire de Forme 
(Annexe 1) 
Méthodes de caractkrisation et d'étude des AMF 
Les méthodes expérimentales pour suivre les transformations martemitique directe et 
inverse et comprendre le mécanisme de l'effét & mémoire de forme sont présentées cidesmus. 
Effets observés 
liés B l'effet de mémoire 
de forme et aui se 
manifestent au niveau ; 
- macroscopique : 
ohases: - réaction exothermique 
lors de la tramfonnation 
directe et endothermique 
Ion de la transformation 
inverse ; 
- engendrement d'ondes 
daasonores par la 
formation de martemite: 
- changement des 
propriétés magnétiques ; 
Paramètres mesurés 
-mesures des caritraintes engendrées sous &formation constante au 
chauffage B partir de domaine manensitique [cf norme AFNOR A5 lX] ; 
-mesutes de la déflexion de mémoire de forme sous conuainte 
constante au chauffage d partir du domaine martensitiqw ; 
-mesures de la &ersion de ta déformation résiduelle au réchaunage ; 
-mesures des déformations ou contraintes qui sont des caractéristiques 
de l'effet mémoire double sens ; 
-mesures de quantité de d r i a u  transformée par l'utilisation de 
micrographie optique ou électronique, diffraction des rayons X ou des 
-mesure de h chaleur dégagée ou absorbée par calorimétrie 
diff6rentielle ii balayage - DSC (fig. BI -1 [4]) ; 
détection d'ondes ultrasonoreç par la méthode d'émission acoustique- 
AE 
(fig. 81-1 [4] ) ; 
-mesure de susceptibilité ou de perméabilité magnétique (fig. B1-2 [Z], 
fig. 3 [6D ; 
- mesure d ' e  de Hall [q ; 
Effets observés 
à la traasformation die 
phases :(suite) 
- changement des 
propriktés acoustiques ; 
Paramètres mesurés 
- changement des 
propriétés élecûiques ; 
- changement des 
propriét& 
mécaniques ; 
-mesure de ré&tivitd en utüïsant des méthodes directes ou indirectes 
- (courant Foucault) (fig. B 1-4 [8] ) ; 
- mesure du pouvoir thermoélectrique -PTE (fig B 1-3 [5])  ; 
- m m  de la vitesse du son [7] ; 
- mesure de propagation d'ondes ultrasonores dans le matériau (analyse 
uitrasonique) [9,101 
- mesure de la microduretd : Vickers, Rockvell (fig. B 1-5 [Il]) ; 
- mesure du frottement interne -DMA [12] ; 
- mesure des constantes élastiques E et G ([l3,M]) ; 
- changement da 
propriétés 
thermophysiques ; 
-  mesure^ de cunductivité thennique [15] ; 
- mesure du coefficient de dilatation thermique (fig. B 1 4  [5] ) ; 
- mesure de la chaleur spécinque [U]. 
Parmi les nombreuses techniques expérimentales, certaines sont dim usage courant 
en métallurgie physique : radiographie, micrographie, etc. D'autres méthodes de la science 
des matériau, ont été adaptées particulièrement pour les AMF. Eues sont fondées sur la 
différence des propriétés entre les deux phases : martensite et austenite. Les propriétés des 
AMF dépendent de la proportion d'une phase par rapport à l'autre dans le mélange. On 
peut tirer de ces valeurs la fiaction volumique de martensite sans pour autant différencier 
le nombre et la nature des variantes formées. 
Aujourd'hui, les chercheurs préfërent utiliser un nombre limité de méthodes 
expérimentales, par exemple I'érnission acoustique ou la résistivité électrique. Les autres 
techniques ont été écartées pour motifs : complexité d'utilisation, basse précision et 
répétabilité, destnictivité de l'analyse, etc. Mais la révision de certaines techniques 
expérimentales pourrait fàire découvrir d'incontestables avantages à leur utilisation pour 
les AMF. Par exemple, la mesure de microdureté donne des résultats pertinents pour 
déterminer la stabilité structurale en fonction de contraintes et températures fixées. C'est 
une méthode unique qui donne la possibilité d'obtenir toutes les données sur un seul 
échantillon dont l'histoire thermoméchanique est fixée. En plus, l'effet de mesure est 
localisé et n'est pas cumulatif comme dans un essai d e  traction (fig.5 [l 11). 
Par ailleurs, il semble assez raisonnable d'adapter les appareils et les techniques 
utilisant les courants de Foucault pour mesurer sans contact la conductivité électrique à 
des températures élevées. Par exemple, Iors un durcissement par vieillissement, la dureté et 
la conductivité du matériau se modi6ent idtanément .  Ainsi le taux de durcissement 
obtenu par vieillissement peut être examiné par des techniques utilisant les courants de 
Foucault (fig.4 [8]). 
ii faut tenir compte que l'utilisation satisfaisante d'une de ces méthodes pour un 
alliage à base cuivre ne donne pas de garantie de succès pour un alliage à base nickel- 
titane et inversement. Par exempie, la méthode de résistivité électrique donne pour un 
alliage de la famille des Cu-Zn41 de trés bons résultats qui sont faciles à interpréter. Par 
contre, pour un alliage à base de Ni-Ti, l'analyse de ces résultats est beaucoup plus 
complexe a cause de Ia grande influence de la composition de l'alliage et du traitement 
thermique sur la résistivité du matériau. D'un autre coté, les méthodes magnétiques comme 
les mesures de susceptibilité ou de perméabilité magnétique, qui ont été utilisées avec 
succés pour un alliage de type Ni-Ti, ne peuvent pas 'être utilisées pour les alliages à base 
cuivre. 
Les essais mécaniques usuels sous température constante ou non constituent les 
méthodes de base pour mesurer et caractériser le comportement mécanique des AMF : 
traction et compression, dans lesquels Ies paramètres mesurés ou contrôlés sont la 
contrainte et la déformation ; 
flexion et torsion dans lesquels les paramètres mesurés ou contr6lés sont la force 
appliquée et la déflexion (essai de flexion) ou le couple de torsion et la rotation 
angulaire (essai de torsion). 
Ainsi, avant de choisir une méthode ou une technique expérimentales, il faut 
analyser les caractéristiques de cette méthode ou de cette technique : précision et 
répétabilité des mesures, complexité et flexibiité de la méthode, type d'alliage étudié et 
but de l'analyse : contde de qualité ou recherche fondamentale. 
Figure BI 1 Mesure de transformation directe et imterse dic monocnocnstaI Cu-Al-Ni (a) et 
du polycrystat (b) : signai calorim&rique (-) et signal d'énission acoustique (- - - ). 
Fïgure B12. comportements anormaux de I'aIIiage NNiO. 6 % Ti: (a) nidile d'dmticité 
dynamique; 0 conductivité decnique; (c) susceptibilitémagnéripe; (4 pouvoir 
W r e  BI  3. Eflet & ta temp&ature d'essai sw b susceptibiZitémagneii'que pour i'olluge 
N i d o  % T i -  I %Fe. 
Fiare B1J Relation entre la conchrctivite éiectrïque (mesur& par courant FmcûuZt), la - 
force de traction et I'ailongement pour un ai~i&e à bare cuivre. 
I 
figure BI 5. Efef de la t r ~ o n n a î i o n  cyclique sur la duretéet la tempkature. 
r -  a s , . . .  
, 
10- 
Figure BI 6. Dilatation thermique de l'alliage Ni- 50.2 %Ti en inretvalles r 
tempeiatures - 100 P + 800 OC. 
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ANNEXE B2 
Guide de Caract6risation des M a g e s  à Mémoire de Forme 
(Amae 2)l 
Construction du fichier de données pour KRIGAMF 
La disposition et le des donne2s & ce fichier peuvent éventuellement changer, 
cm le logiciel est en phase & vafi&tion 
Pour le module de caicul K R I G W ,  une caractérisation thermique et une 
caractérisation mécanique doivent être réalisées. Les données décrivant l'échantillon et les 
équipements utilisés doivent également être fournies. Les principales données sont décrites 
ci-dessous : 
Description de f'afliage : 
- type d'alliage étudié, 
- composition de l'alliage, 
- fournisseur de l'alliage. 
Description de l'essai de caracr&sation thennique @SC} 
- type d'appareil utilisé, 
- précision de I'appareil (la specfication de t'appareil et le rapport de calibration), 
- masse de I'échantiiion, 
- histoire thermomécanique de l'échantillon, 
' Cet annexe a été revu et augmentée pour I'inciusion dans œ mdmoire 
- responsable de la fabrication de l'échantillon, 
- outils utilisés pour la mise en forme de L'échantillon, 
- séquence de variation de la température ainsi que les rampes de température, 
- fichier de résultats de la DSC (flux de chaleur en fonction de la température)2. 
Desmption des e s M s  de caructai~an~on m b i p e  
- type d'appareil utilisé, 
- précisions et rapport de calibration de la machine, de la cellule de force, 
d'extensomètre, etc.), 
- dimensions géométriques des échantiiions, 
- histoire thermomécanique des échantilions, 
- responsable de la fabrication des échantillons, 
- oufils utilisés pour la mise en forme des échantillons, 
- type d'essai (flexion, torsion, traction, compression, etc.), 
- paramètres géométriques (ex : distance entre appuis pour un essai de flexion), 
- séquence et les vitesses de chargement themomécanique (pour chaque essai), 
- température de l'essai (pour chaque essai), 
- fichier de résultats des essais (déplacement en fonction de la force)'. 
' Les données doivent étre uansformées en Code ASCII 
Dans la version actuelle de KEüGAMF, la majorité de ces données ne sont pas encore 
utilisées. Par contre, eues serviront à bâtir une base de données sur les propriétés des 
AMF. 
Fonnat de données pour la lecture dans UBKAMF 
L'organisation du fichier peut être subdivisée en deux parties 
1. Les données générales sur le matériau 
2. Les données de courbes uniaxiales Contrainte-Déformation a Température constante 
Les parties n'ont pas d'ordre précis dans le fichier texte. Eiie doivent cependant être 
distinctes de façon a ce que chaque partie reste entière et intacte. Les données générales 
s'énoncent avec un mot clé suivi de la valeur correspondante tel que suit: 
#SY valeur de la conîrainte d'écoulement en W A  
#YOUNG valeur tih module d'Young de 1 'AuSténite en MPA 
@ est douteux que cette valeur sont réellement constante en température' mais pour 
l'instant ... On pourra toujours le remplacer plus tard par une fonction YOUNGEqT)) 
Aussi, pour les cas on l'on atteindrait la martemite compIètement orientée, il devrait y 
avoir un 2e module YoungM possiblement dépendant de la température, mais pour 
I'instant ...) 
Les domées de courbes uniaxiales Contrainte-Déformation à Température constante sont 
organisées en 9 << régions » qui sont identifiées par les mots-clés suivants: 
#T<MF, #T=MF, #MF(T<MS, #T=MS, #MS(TCAS, #T=AS, #A%T<AF, #T=AF, 
#'PAF 
Chaque région contient un certain nombre de courbes de chargement et de déchargement 
à température constante formées d'un certain nombre de points. 
I I I lpoints 1 I~ointsl poinis l courbe 1 cte 11 
[[~oints] [points ] [points) courbe J --- \ 1 (points 1 [points 1 [points] Courbe 1 
points (Poins] (=] c o m k )  DE ( 0 




Fraction martensitique du entre O et 1 
matériau 
Fraction de l'orientation entte O et 1 
maximale de la martensite 
Facteur caoutchoutique entre O et 1 O 
remarque 
W o n  d'origine thermique et induite 
SOUS contrainte confondues. 
M o n  de la déformation anélastique 
maximale obtenue incifiremment par 
induction sous contrainte ou r é o r i d o n  
de varianies. 
indique la M o n  de d&rrnation 
anélastique maximale qui sera mis en jeu 
lors d'un sousqcle d'hystéresis en 
partant de œ point. 
Le format de ces données pour chaque région est sous la forme suivante: 
(température de la première Courbe) (nombre de point pour la courbe de chargement ) 
(nombre de point pour la courbe de déchargement ) 
cont-1-DE-T 1 defo-1-DE-Tl Fm 1-DE T l  Fo-1-DE-Tl fc-1-DE-Tl 
cont-2-DE-T 1 defo-2-DE-T 1 F~:~-DE:T 1 Fo-2-DE-Tl fc-2-DE-T 1 
-.  
cont-dl-DE-T 1 defo-d 1-DE-Tl Fm - d l  - DE-TI Fo-d 1-DE-Tl fc-d 1-DE-Tl 
cont-1-DE-T2 defo-1-DE T2 Fm 1 DE T2 Fo 1 DE T2 fc 1-DE-T2 - - 
cont-2-DE - T2 defo - 2 ~ ~ 1 ~ 2  F ~ I ~ D E I T ~  - FO-~-DE:T~ ~C:~-DE-T~ 
cont-1 -CH-TN defo-1-CH-TN Fm - 1 - CH TN Fo - 1 - CH TN fc - 1 - CH-TN 
cont-2-CH-TN defo-2-CH-TN Fm - -  2 CH-TN  FO-~-CH:TN fc-2-CH-TN 
... 
cont-cn-CH-TN defo-cn - CH-TN Fm - -  cn CH - TN Fo-cn-CH-TN fc-cn-CH-TN 
NB. (Pour l'instant) La partie linéaire de la courbe (Le. la partie usténitique pure) ne doit 
pas être inclue dans le fichier. Certaines choses n'ont pas encore été comgées, Le premier 
point de données de la courbe de chargement doit être le même que le premier point de la 
courbe de déchargement. C'est légèrement inexact, mais c'était un artifice pour éviter des 
problèmes d'ordre numérique, et ce n'est pas un problème parce que les courbes sont non- 
linéaires et que pour la courbe de chargement on peut incuire une partie linéaire De la 
même façon le denier point de domée de la courbe de chargement doit être le même que 
le premier point de la courbe de déchargement. Cela est aussi valable du coté 
Calculs de paramdtries et Oufil pour la conf@ction du fichier de d o n n h  
AMF 
il y a 6 paramètres dans les données que nécessitent KRIGAMF, T,a,e,Fm, Fo et fc, 
3 d'entre eux T,o, et et sont obtenus de façon expérimentale et Ies autres sont M u é s .  
Fm 
Fm est la fhction de martensite du matériau qui dépend de la température et de la 
contrainte que subit le matériau. 
(Fm ne sert pas pour l'instant dans KRTGAMF, c'est une des raisons pour les 
limitation pour MfqcAf,  il faut tout de même des valeurs factices pour les 
fonctions de LIBKAMF, des explications sont données tout de mêma..) 
1. pour une température T<MfFm= 1 
2. pour une température T>AfFm=Fo 
3. pour une température -<A.€ c'est plus compliqué: 
À contrainte nulle, la proportion de phase Fm peut être évaiuée par la méthode 
de Strotsky à partir d'une courbe de DSC ou, dans le cas où ces renseignements 
ne sont pas disponibles, approximé linéairement 
Au chargement, on prend pour hypothèse que Ia contrainte d'induction de 
martensite sous contrainte est plus faible que Ia contrainte de réorientation de 
martensite auto-accommodante. Donc, à une température donnée, on part avec 
le Fm d'origine thermique calculé à contrainte n d e  puis on y ajoute 
graduellement la martensite induite sous contrainte (caicuke d'après la 
déformation anélastique) jusqu'à ce que le matériau soit complètement 
martemitique et par la suite Fm=l. 
Comme le déchargement s'effectue après chargement complet: 
Pour T<As Fm=l 
Pour AscTCAf c'est plus compliqué car il y a un retour caoutchoutique 
superposé a une transformation inverse partielie. On peut tout de mème 
évaluer par la méthode de Strotsky ou Linéairement la valeur Fm a 
contrainte n d e  et estimer que la contrainte de retour caoutchoutique est 
plus élevée que celle de transformation inverse et donc que la 
déformation résiduelIe après déchargement est approximativement égale 
à: 
(Ia déformation anélastique maximale atteinte lors du chargement) - 
((la déformation anélastique maximale du matériau) * 
(la fiaction d'austénite à contrainte nulle à cette température)) - 
( le retour caoutchoutique de la portion restante de martemite). 
Fo 
Fo est le rapport de la déformation anélastique en un point sur la déformation anélastique 
maximale du matériau (qui est supposée constante dans cette version du modèle même si 
c'est restrictif &ce au cas général (La transition R n'est pas comme ça)). Le programme 
experi.~ permet ie calcul automatique de Fo a partir de la courbe contrainte-déformation. 
La courbe dans le fichier doit ne contenir que la partie non-linéaire de la courbe, le module 
d'Young de i'austénite à cette température et la déformation anélastique maximaie du 
matériau tel que caractérisé sont évalués de la façon suivante: 
Le premier point de la courbe complète est considéré être 0.0,O.O donc le module 
d'Young est évalué comme étant: Young== (cb.pt[O].cont)*100/(cb.pt[O].defo) ); 
La déformation maximale est considérée comme étant la défonnation anélastique au 
dernier point, donc d e f o ~  cb . pt [nbpt- 11 .defo-( lOO*cb.pt[nbpt- 11 .cont/Young); 
Cela nécessite pour être juste des courbes expérimentales ayant des derniers points aux 
mêmes déformations anéIastiques. 
fc 
Fc indique la fraction de déformation anélastique maxhaie qui sera mis en jeu lors d'un 
sous-cycle d'hystéresis en partant d'un point donné de son histoire thenno-mécanique. Fc 
est la différence pour les points de la courbe contrainte-déformation entre le Fo du point 
de départ du sous-cycle et le Fo du point d'arrivée sur la courbe opposée dans I'hystéresis. 
Ces valeurs sont observées sur les courbes expérimentales puis interpolées à partir des 
valeurs de Fo calculées. 
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Propriétés physico-chimiques et thermomécaniques 
des alliages à mémoire de forme 
Plusieurs matériaux présentant des effets mémoire de forme sont actuellement em 
cours d'étude dans les Iaboratoires. Iis ne sont pas évoqués dans ce rapport qui ne retient 
que les trois familles d'alliages ayant atteint le stade de la production industrielle. Il s'agit 
des alliages a base cuivre (famille des Cu- Zn-Ai et Cu-AlAlNi) et ceux i base de nickel- 
titane (famille de NoTi). Dans le tableau ci-dessous sont reportées les principales 
caractéristiques de ces alliages tirées de sources différentes [1-91. 
NP Proprit!t& Unités Alliages de la AUiages de la Alliages de Ia 
hmdledes fàxdle des w e  des Ni- 
Cu-Zn-Ai Cu-AI-Ni Ti 
1 Fusion O C  950- t 050 "' 1000-1050 1250- 1300 (Tl 
2 Densiti5 lo3 7.6-8.0 (*) ; 7.1-7.3 6.44.5 'SI 
RÊsistivité électrique : 
-gènérale : 
magnétique 
6 CoeBncient de dilatation lo6 O C  17°);16-18(6> 17°';16-18(@ llO'(aust); 
thermiqw 6.6 (a- 
7 Conductivit6 thermique w/rn0c 120 (IL "' 30-43 (1 x (2) . * 18 '*' (am); 
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Domees utiles au calcul un actuateur ou un co~ecteur AMI? 
Propriétés Unités 1 Les données 
présentées par présentées par le 
le foUII1iSseur concepteur de 
&AMF I'acniateur 
Densité 
Résistivité électrique (AM)  
Dilataton thermique ( A M )  
Conductivité thermique (AIM) 
Chaleur spécifique ( A M )  
Coefficient d'échange thexmique 
par convection ou par radiation 
Enthalpie de transformation 
Températures de transformaiion 
~ ? k ? M W  
Tempérahm maximale 
d'utilisation 
MPa PC 1 + 1 La pente do/dT 
Géneration des contraintes de 
mémoire de krme sous 
déformation constante 
Déflexion de mémoire de forme 
sous contrainte constante 
Debnnation maximale : e& 
mémoire simple/ double sens 
Module d'éIasticité (AIM) 
Elongation à rupture 
Limite plastique 
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Traitement thermique élémentaire 
Température (OC) 
t Bétatisation t Revenu 
I temps t 1 Etude 
7 
- -  T 
trempe à l'eau trempe à l'eau Temps 
Figure B5 1. 
AI [ I l .  
Exemple & traitement thennique pour un alliage i ménoire ak forme Cu-Zn- 
Figure B5 2. Évo~ution ries iemp&ahires de transformation enfonction & la temp ff ahm 
d'homogal~sation pour un alliage Cu-20.6%Zn-O. I %AI [2]. 
Trempe et revenu 
UUr't 
Température de L'eau (Oc) 
figure 85 3. Tempkatures rii! trmwition M50 obtenues en fonction & la temp&ature du 
Figure BS 4. Évofution de la fempSaîure Ms avec la temp&afure du revenu [Il. 
Figure B5 5. principawc facteurs injluenpmt la tempkaiure de tran#omation ak de'alliage 
Cu-Zn-Al pour une composition chimique fixée [3). 
Tableou B5 1. hfueene sur la tempeiaîure de irmition de trempe qrtk  un revenu 
1 Refroidissement 1 eau 3°C 1 eau 20 O C  1 air 25°C I 
Tableau BS 2. Influence sur la temp&ahrre de tranrfonnaiïon des conditions di truitement 
thennique. 
Température d'homogéneisation TP E [Tl, T2] ; T l  < T2 
Tl - température iimite de stabilité de la phase P 
T2 - température infërieure de 10 a 15°C à la température de fiision de l'alliage 
* croissance rapide &s grains si TP et t p  4 
Vitesse de trempe V t r ~  [VI, V21; V1 -= V2 
VI - vitesse maximale avant de croissance rapide de lacune de trempe 
V2 - vitesse limite de stabilité de la phase P 
* stabilisation de marîensire si remp&ature du milieu Cie irempe Tfr < Mf 
Température du revenu Tr E [Tl, T2] ; Tl < T2 
Tl - température minimale de mise en ordre 
T2 - température limite de stabilité de la phase P 
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Essai DSC ( calorimetrie différentielle à balayage)[l, 21 
1. Définition 
Un essai DSC ("differential scanning caiorimetry") est souvent utilisé afin de 
caractériser un polymère, un métal ou tout autre type de matériau. L'appareil de DSC 
chadFe ou refroidit le spécimen à des températures désirées et mesure le flux de chaieur 
généré par ce dernier par comparaison avec un échantiiion témoin. il s'agit ici de 
déterminer le début de la transformation martensitique et austénitique d'un alliage AMF 
traité thermiquement. En chauffant et en refroidissant un échantillon AMF dans un 
intervalle de températures adéquat, on peut déterminer les températures de changement de 
phases et la chaleur latente de transformation. 
Pour obtenir des courbes et des résultats adéquats, il faut choisir un échantillon de 
bonne qualité, avec un poids approprié, et prendre certaines précautions particulières lors 
de sa préparation. 
2. Procédure expérimentale 
de mise en marck 
A titre d'exemple on a choisi un appareil de DSC v 4.0 de DuPont. La résolution 
de cet appareil est - 10 pV et le sensibilité calorimérrique - 200 mV/W. La résolution en 
température est 0.1 K et la zone de baiayage va de 100 à 850 K. II s'agit des valeurs 
ordinaires pour les appareils DSC commerciaux. Dans un premier temps, voici les étapes 
qui permettent de réaliser le test DSC v4.0. D'une façon générale, ces étapes informent au 
niveau de la marche à suivre et donnent certains conseils pour réussir un essai de DSC 
avec des échantillons AMF. La procédure de mise en marche de ta DSC s été rédigée 
dans le but de faciliter le travail des nouveaux usagers. Dans un second temps, les 
particularités de l'essai spécifique pour les AMF seront décrites. 
Premiere étape : choix de l'échantillon 
Masse de i'échantilion 
Afin de maximiser les capacités de l'appareil, on choisit un échantillon de poids 
variant entre 17mg et 130 mg. Dans notre cas, l'expérience a été effectuée sur un 
spécimen d'environ 109 mg. 
Oualité de l'échantillon 
Pour ne pas fausser les résultats, ii est favorable de couper un échantillon 
directement à partir du matériau désiré à l'aide d'un outii, de préErence une scie ou une 
pince. Par la suite, il s'agit de poncer la paroi usinée avec un papier sablé &I (Grade 400) 
de k o n  à éliminer ou du moins, à diminuer les contraintes résiduelies. Ces contraintes 
peuvent fausser les résultats et rendre difiide la lecture du graphique de sortie. De plus, ii 
est préferable de manipuler l'échantillon avec les pinces prévues à cette fb, et non avec les 
doigts. 
Si vous devez effectuer un traitement thermique sur un matériay il est préfdrable 
de traiter un gros échantillon et de le couper par la suite, plutôt que d'effectuer le 
traitement thermique çur le petit spécimen destiné à la DSC. 
Deuxième étape : début de la DSC 
Débutez la DSC 
Une fois la masse de l'échantillon connue, placez le dans un petit gobelet à 
l'intérieur de la cavité, sur la surface surélevée. Ensuite, ajoutez un autre gobelet 
(référence) identique au premier sur la surface voisine. Déposez par la suite le 
capuchon. Employez le capuchon perforé si vous désirez utiliser la cloche de verre ou 
cehi non perforé, destiné à l'azote. 
Déposez l'autre capuchon et boulonnez la cloche de verre ou agrafer la couvercle 
noir selon l'essai et les températures d'opération. 
3 56 
Sur l'appareil et sur la bonbonne d'azote, assurez-vous que les boutons sont dans 
les positions suivantes: 
Ao~areil : Sur la bonbonne d'azote : 
MODE : DTA SWITCH : ON 
SENSITIVITY : iX HEATER : 3 
DEWVATIVE : OFF RATE : HIGH 
CELL : DSC 
Troisieme étape: principales fonctions du logiciel 
Marches à suivre, 
Premièrement, mettre en marche l'ordinateur et l'écran. Faites Fl  START TA 
SYSTEM pou débuter l'analyse thermique. Appuyez sur F11, ensuite sur FI GET 
XEW PR0GRA.M et sélectionnez le lecteur C. Sachez que les touches ESC, FI1 et FI2 
sont accessibles en tout temps. Pour une DSC, choisir DSC-4.0 avec le curseur et 
appuyer sur ENTER Faites F11, F4 GOTO EXPERIMENT PARAMETER Dès 
lors, plusieurs options sont disponibles. 
Si vous appuyez sur FI SAMPLE INFO, vous pouvez décrire votre spécimen : 
Sample : Identifier l'échantillon. 
Size : poids de l'échantillon. 
Save Data File ? Yes Data filename : a:essai 1 -00 1 
(Si sauvegarde des données) (Fichier de sauvegarde) 
Si vous sélectionnez F2 GOTO METHOD EDïTOi& une panoplie de fonctions 
sont offertes. Par exemple, F1 E D E  permet de visualiser la méthode désirée et de 
changer les paramètres au besoin. N'oubliez pas de faire F5 SELECT METHOD. 
Appuyez sur ESC une fois. Le menu précédent est offert. Assurez-vous que 
SELECT MODULE est approprié en appuyant sur F5 : 
Maximum number : 3 
Store signal B ? No 
Faites ESC à nouveau et lorsque que tout est sous contrôle, appuyez sur F1 
START. Le programme est maintenant en marche. Vous pouvez toujours visualiser la 
courbe grâce a F5 GOTO REALTIME PLOT et choisir les options voulues. 
Lorsque l'essai est terminé, faites F2 STOP, FI1 et F2 STOP PROGRAM. 
Pour revoir un ancien fichier, faites FI1 puis F1 START PROGRAM. Entrez le 
nom du fichier et appuyez sur F8 ACCEPT THIS FORM. Choisissez ensuite les options 
appropriées. 
Pour imprimer le graphique sur la table traçante, faites F4 GOTO aARD COPY 
et par la suite F1 PLOTlTR 
358 
Si vous désirez plus d'information, condtez le manuel mis à votre disposition qui 
s'intituie: Operator's manual de la compagnie DuPont. 
3. Procédure expérimentale spécinque aux AMF 
Au cours de la procédure expérimentale, toutes les étapes ainsi que toutes les 
recommandations citées à la section précédente ont été suivies . 
Ici, un échantillon AMF de 109 mg a servi a l'essai de la DSC. 
La méthode choisie s'intituie AMF et se décrit comme suit: 
1 Data Storage: OFF 
2 Externai Event: 1 
3 Equiiibrate at -10.00 OC 
4 Isothexmai for 1 .O0 min 
5 Extemai Event: O 
6 Data Storage: ON 
7 Ramp 10.00 "Clmin to 60.00 O C  
8 Isothermai for 1 .O0 min 
9 Extemal Event: ON 
10 Equiiibrate at -10.00 OC 
1 1 Data Storage: OFF 
12 Extemai Event : OFF 
Pour bien connaitre le début et la fin de la transformation martemitique et 
austénitique, la zone de température choisie varie de -10.0 OC à 60 OC. L'utilisation de 
l'azote comme refroidisseur est donc de mise (Extemai Event). 
4. Analyse des résultats 
Les résultats obtenus dans un essai de DSC sont présentés a la figure 1. Sur ce 
graphique, la température apparaît en abscisse et le flux de chaieur en ordonné. Les 
températures de début et de fin de chaque phase (martemitique, austénitique) peuvent être 
lues sur le graphique, ainsi que le flux de chaleur généré durant Ie changement de phase. 
Les résultats du tableau 1 ont été tirés de cette figure. 
I 





Martensite Start Ms 
I 





Tableau 86 1. RénrLtats d'un essai de DSC. 
I 
Austénite Start As 5 I 
Figure B6 1. C d e  DSC pour un &antilIon d'alliage Cu-Zn-Al. 
Figure B6 2. Courbe DSCpour un &hantilton d'alliage Cu-Zn-Al (cyclage thermique). 
Remarques 
Nous avons les valeurs d'énergie différentes pour le processus de transformation 
directe et inverse (figure 1). Cette fluctuation peut être provoquée par évofution de 
caiibration d'appareil en situation dynamique ( ûT/& + O). 
Ii faut aussi noter que les premiers cycles thermiques modiient les températufes de 
transition dues a un processus de mise en ordre d'un alliage après traitement thermique 
(figure 2). 
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Essais de traction 
1. Introduction 
Le but de cette annexe est d'illustrer un certain nombre de difficultés rencontrées 
lors de la réalisation d'essais mécaniques de traction avec les alliages à mémoire de forme. 
Certains problèmes sont généraux dans ce sens qu'ils se posent pour n'importe quel 
matériau, mais ils problèmes peuvent être souvent accentués pour les AMF. D'autres 
problèmes sont plus particuliers et ne se posent que pour les AMF. 
2. Procédure expérimentale 
Lors des manipulations, les essais de caractérisation des AMF sont effectués a 
I'aide de la machine de traction JJ. il s'agit d'un système universel et classique l'analyse 
thermomécanique (TMA) muni d'une gamme de cellules de force Ornnitronix : 0.5, 1.0, 
2.0, 5.0 et 10.0 kN. 
Le déplacement peut être enregistré dans ce système soit à l'aide du capteu de 
déplacement de traverse de la machine, soit à i'aide d'un extensomètre. Étant donné que 
des changements brusques des caractéristiques mécaniques d'un alliage AMF lors du 
changement de phase peuvent fausser les résultats d'essai, il est fortement recommandé 
d'utiliser un extensomètre longitudinal analogique. 
Pour les essais réalisés à des températures différentes, une enceinte thermique est 
utilisée. Cette enceinte entoure complètement le montage. Le capteur de température est 
fixé sur les échantillons analysés. Le conditionneur MTS (modèle 408.82DC) est employé 
comme un intermédiaire entre la machine de traction et le systeme d'acquisition de 
données en base de PC IBM 486. 
La machine peut être opérée en trois modes différents : 
déplacement contrôlé (charge et décharge) ; 
force contrôlée (charge et décharge) ; 
condition complexes : chargement avec un déplacement contrôlé et déchargement avec 
une force contrôlée (ou inversement). 
3. Difficultés rencontrées 
Dans certaines conditions, les données expérimentales ne correspondent pas à la 
réalité. Les diEcuItés que l'on peut rencontrer sont suivantes. 
Glissement dans les mors (essai sans extensomètre; le capteur de déplacement est relié 
à la traverse de la machine de traction). Bien que le changement de volume associé 
avec un changement de phase soit relativement petit ( de la phase-mère a la martensite, 
AVAW.08 dans un alliage Cu-Zn-Al), les déformations importantes peuvent 
provoquer un relâchement de serrage au niveau des mors (fig. 1). 
Jeu et fiction dans un montage expérimental (fig. 2 et 3). 
Glissement les lames de I'extensome~ par rapport à i'échantilion analysé (fig. 4). 
Déformation permanente subie par une éprouvette à la suite d'un test de traction. Ces 
courbes ne devront pas être exploitées et l'échantillon doit être soumis a des 
traitements thermiques afin de renouveler l'effet mémoire de fonne. 
h~erfection du système d'acquisition de données qui confere à nos courbes une dure 
en dents de scie. Le décalage entre la vitesse du système d'acquisition qui est assez 
élevée (par exemple 20 Hz) et les vitesses de chargement-déchargement (1 à 3 
mrn/min) est à l'origine de cette fluctuation du signal. L'utilisation d'un programme de 
lissage faciliterait Ia préparation des données pour le logiciel KRIGAMF. 
Précautions 
Bien que l'utilisation d'un extensomètre permette de s'afEanchir des erreurs 
occasionnelies lorsque l'on prend pour réfërence le déplacement de la traverse 
(déformation de bâti, glissement dans les mors, etc.), il est nécessaire d'effectuer un 
bon serrage de l'échantillon contre les lames de l'extensomètre afin d'éviter le 
glissement de l'extensomètre par rapport à l'échantillon analysé. Cet effet peut être 
assez prononcé a cause des grandes valeurs des déformations mesurées comparé aux 
métaux classiques (surtout dans un domaine superélastique). Afm de minimiser les 
risques de glissement de l'extensomètre et de rupture de l'échantillon au niveau des 
mors, les déformations maximaies imposées doivent être de l'ordre de 1.5 2 % avec 
le matériel disponible à l'École Polytechnique. Par ailleurs, le glissement de 
Pextensomètre peut aussi être provoqué par l'inertie du système à des vitesses élevées 
(DIUS aue 5 rndmin). La vitesse d'essai donc doit être Limitée surtout si chaaue essai 
consiste une suite de boucles croissantes ou si l'on impose à l'échantillon des 
chargements et déchargements complexes. 
Si l'on effectue des essais à Mat martensitique ou composé (MFTcAt), après chaque 
essai ii est nécessaire de faire un revenu pour fhke disparaitre la déformation résiduelle 
quasi-permanente (mémoire de forme). 
Si l'on change les températures des essais, il faut attendre pour que la température se 
stabilise, De plus, chaque type d'essai doit être mené jusqu'h stabilisation des cycles 
imposés, c'est-a-dire jusqu'a ce que ceux-ci soient reproductibles. 
Figure 8 7  1. Essai de hwction d 51vpour un alliage Cu-&-Al I'dat superdastique. 
Figure 87  2. h i  riio traction ci 24?pour un alliage Cu-Zn-AI a I'Bat caoutchoutique. 
"1 
Figure 8 7  3. fisai de kaetion 2 4 ' ~ ~ o u r  n alliage Ch-Zn-AI a I'dat superdastique. 
Fi- 8 7  4. EsM de traction B 36.4?pcw un alliage Cu-Zn-AI a Mat supetejllasn'que. 
ANNEXE C 
Hypothèses sur le matériau 
Les hypothèses qui découlent du modèle biplanaire, sont les suivantes: 
1. Le &ère à savoir si le matériau est en chargement ou en déchargement est le suivant: 
si la déformation martensitique tend à augmenter, c'est un chargement, si eiie tend à 
diminuer, c'est un déchargement, et ce indépendamment du changement de 
déformation totale. 
2. Le matériau a mémoire de fome utilisé peut être approximé par un modèle linéaire par 
palier. 
3. Les chargement et déchargement en température dans un AMF partiellement 
transformé se font selon le modde KRIGAMF basé sur des surfaces construites a 
partir de courbes génératrices aux origines isodéformation martensitique. Ce 
raisonnement est motivé par les termes d'énergie mécaniques et thermiques de la 
transformation martensitique pour recréer des états énergétiques de déformations 
équivalents lors d'une variation de température. 
4. La connaissance de la pente de transformation &/8ï et d'une courbe de cisaillement 2- 
y sur le matériau permettent de prévoir le comportement mécanique, pour toutes 
températures supérieures à M, dans la plage de température du probieme, à partir de la 
reIation de Clausius-Claperon. 
5. La courbe T-y peut être estimée, à la suggestion de Gillet[l], à partir de la courbe G-e 
selon le critère proposé par El Amrani[2]. L'essai de traction peut être remplacé par un 
essai de cisaillement pur ou de torsion pure et un calcul inverse a h  d'obtenir la courbe 
5-y. La courbe r-y peut, à la rigueur, être évduée par calcul inverse à partir de la 
courbe défiexion-force d'un ressort hélicoidal. L'essai choisi est effectué a une 
température T raisonnablement plus élevée que Af pour avoir une courbe 
superélastique complète (ou partielle avec une déformation que l'on considère 
maximaie pour l'application ou pour ne pas endommager le matériau). Plus le matériau 
a un comportement complexe en température, plus d'essais seront nécessaires à le 
caractériser correctement et plus le modèle non-linéaire KIUGAMF sera nécessaire. 
6. Les phases en jeu lors de la transformation martensitique sont les mêmes sur toute la 
plage de température considérée ou la différence de comportement entre ces phases 
différentes est négligeable. 
7. Dans un premier temps, le taux de martensite transformé est considéré comme une 
fonction linéaire de la température. Au besoin, la méthode de Strotsky[3] sera utilisée 
sur la courbe de DSC pour obtenir plus de précision entre A. et Af. Cela influence 
seulement les résultats entre A, et Ar pour la force déveIoppée en fonction de la 
température. Ii n'y a pas d'influence su les résultats pour les T > Af. 
8. Les effets dynamiques sont négligés 
9. La déformation martensitique obtenue par induction de martensite sous contrainte est 
équivalente a la déformation martensitique obtenue par réorientation de variantes dans 
le matériau thermiquement transforme sans contrainte[4]. De cette façon on peut 
simuler la déformation pseudopermanente de réorientation de variantes 
autoaccomodantes rencontrée à des températures T < M. en la remplaçant par de la 
déformation pseudopermanente obtenue lors de déformation par induction de variantes 
privilégiée sous contrainte à une température T=A, qui ne permet pas un retour vers la 
phase-mère. 
10. Le modèle ne tient pas directement compte de l'évolution du matériau dans le temps. 
Le modèle donne des propriétés instantanées. 
11. Les échantillons utilisés pour la caractérisation ont une histoire thermomécanique 
équivalente à celle du ressort modélisée. 
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ANNEXE D 
Aspects supplémentaires et hypothèses simpiificatrices 
pour le calcul de ressort hélicoïdal: 
1. La dilatation thermique d'un ressort est considérée volumique, et donc: a) ne fâit pas 
varier son ficteur de forme; b) n'implique pas de déformaton de torsion sur les spires; 
c) a une composante axiale correspondante a son coefncient de dilatation linéique. Ce 
qui la rend négligeable pour les matériaux métaliques, face aux déflexions du ressort. 
2. Si la dilatation thennique est tenue en compte, la défiexion constante du ressort 
n'équivaut pas à une déformation constante de la section du fil composant ce ressort. 
Une température de référence doit être kée de fàçon à calculer la géométrie ou la 
déflexion équivalente. 
3. Si l'on veut ajouter une force initiale sur le ressort, elle doit être ajoutée à une 
température supérieure à M. Autrement, on doit modéliser le comportement non- 
héaire caoutchoutique et des données expérimentales sont nécessaires en plus d'outils 
mathématiques plus poussés tel le krigeage. 
4. L'effet de la masse du ressort sur lui même est en premier lieu négligé. Si l'on veut 
tenir compte de la force exercée par la masse du ressort sur lui-même, des calculs 
intermédiaires sur différentes spires selon la force exercée localement par la masse du 
ressort seraient nécessaires avant d'assembler les résultats. 
5. Dans un premier temps, la température est considérée constante dans le matériau. 
Donc le mode et la vitesse de chauffage n'est pas considéré. 
6. La possibilité de flambement n'est pas considérée du f i t  que le ressort peut être monté 
sur appui. 
7. Il n'y a pas de possibilité de rotation de la tête du ressort dû a la fiction des appuis. 
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